Reaction synthesis of bulk intermetallic materials from kinetic spraying deposits by Stejskal, Pavel
VYSOKÉ UČENÍ TECHNICKÉ V BRNĚ
BRNO UNIVERSITY OF TECHNOLOGY
FAKULTA STROJNÍHO INŽENÝRSTVÍ
ÚSTAV MATERIÁLOVÝCH VĚD A INŽENÝRSTVÍ
FACULTY OF MECHANICAL ENGINEERING
INSTITUTE OF MATERIALS SCIENCE AND ENGINEERING
REAKČNÍ SYNTÉZA OBJEMOVÝCH
INTERMETALICKÝCH MATERIÁLŮ Z KINETICKY
NANÁŠENÝCH DEPOZITŮ




AUTOR PRÁCE Bc. PAVEL STEJSKAL
AUTHOR









Tato práce se zabývá problematikou přípravy intermetalických materiálů na bázi alu-
minidů železa, niklu a titanu. Pracuje přitom s myšlenkou přípravy objemového materiálu 
reakční syntézou z objemového nástřiku základních materiálů metodou cold spray. Teoretická 
část pojednává o použitelných fázích a sloučeninách těchto aluminidů pro strukturní aplikace, 
jejich charakteristice a dosavadní výrobě. V experimentální části jsou studovány mikrostruk-
tury vzniklé žíháním kineticky naprášených depozitů.  
 
ABSTRACT 
This work deals with issues of preparation of intermetallics based on iron, nickel and 
titanium aluminides. It works with an idea of preparation of bulk material by reaction synthe-
sis from kinetic spraying deposits by cold spray. Theoretical part is concerned with phases 
and compounds of these aluminides for structural applications, their characteristics and pre-








cold spray (CGDS), iron aluminides, nickel aluminides, titanium aluminides, diffusion, 
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Intermetalikum je zkrácená a zjednodušená terminologie pro intermetalické fáze a 
sloučeniny, které jsou výslednou substancí kombinace různých kovů [1]. Dále mohou být 
intermetalika definována jako uspořádané fáze, resp. struktury, lišící se svou krystalografic-
kou strukturou od původních základních komponent, což je i společný znak pro intermediární 
fáze [1].  
První známky setkání lidského pokolení s intermetaliky se datují přibližně 2500 let př. 
n. l. Byly to lité nízkotavitelné bronzy na bázi Cu3As, které používali Egypťané pro výrobu 
zdobených nástrojů, a později mosazi pro ražení římských mincí (100 př. n. l.). Díky kovo-
vému charakteru mohou být intermetalika leštěna, navíc se některá vyznačují výraznými bar-
vami. To zapříčilo další podnět a výrobu prvních zrcadel (Čína, rok 1 n. l.) na bázi Cu31Sn8. 
Dalším vývojem těchto materiálů byla aplikace amalgámů v dentální regeneraci (Čína, 600 n. 
l.) a následně odstartování „boomu“ intermetalik začátkem 20. st. První průmyslová aplikace 
upotřebila specifické magnetické vlastnosti a otěruvzdornost Fe3(Si, Al), tzv. Sendust, pro 
hlavy magnetofonů. Dalším vývojem byly materiály pro supravodivé magnety (Nb3Sn), sliti-
ny s tvarovou pamětí (NiTi) či další slitiny pro elektronické účely (InSb, GaAs) [2].  
Intermetalika vykazují velmi zajímavou kombinaci fyzikálních a mechanických vlast-
ností, jako je vysoká teplota tání, vysoká pevnost, nízká hustota či dobrá oxidační a creepová 
odolnost. Navzdory tomu jsou intermetalické fáze a sloučeniny výrazně limitovány křehkostí 
za pokojové teploty, čímž jim je odepřeno rozsáhlé užití jako strukturních materiálů a v minu-
losti byly aplikovány pouze jako materiály funkční [3]. Vedou se tudíž četné debaty, jak tento 
problém řešit případným vhodným legováním či tepelným zpracováním. Nesmí se samozřej-
mě opomenout kompozity na bázi intermetalik, které by mohly svou strukturou částečně eli-
minovat intermetalickou křehkost. 
Nejslibnější sloučeniny zahrnují aluminidy titanu, niklu a železa, a disilicidy molybde-
nu. Z výše jmenovaných, aluminidy titanu na bázi TiAl, zajišťují nejvyšší specifickou pevnost 
pro strukturní aplikace. Niklové a železné aluminidy zase excelují oxidačními a korozními 
vlastnostmi díky tvorbě povrchové ochranné vrstvy Al2O3. Tato vrstva s výbornou adhezí 
umožňuje aluminidům podstupovat taková použití, kde vysokopevné slitiny na bázi niklu 
(316L, INCONEL 800) za teplot nad 700 °C rapidně degradují [3]. Stojí za zmínku, že disili-
cid molybdenu MoSi2, jehož vlastností se využívá v mikroelektronice jako kontaktního mate-
riálu (vysoká oxidační odolnost) a jako topných prvků v pecích, tvoří jakýsi hraniční případ, 
kdy můžeme ještě hovořit o intermetaliku. Navzdory tomu, že je křemík polokov, vytváří 
s kovy sloučeniny s charakteristikami příslušícími kovům [2]. 
První usilovný a úspěšný vývoj strukturních intermetalických materiálů se uskutečnil 
na aluminidech titanu Ti3Al a TiAl. Největší uplatnění nalezly tyto materiály v leteckém a 
automobilovém průmyslu (turbokompresory, lopatky leteckých turbín). Další úspěšný vývoj 
byl realizován na aluminidech niklu Ni3Al, které se později staly nejrozsáhleji studovanými 
intermetaliky [3]. 
Nicméně je nutné dodat, že vývoj strukturních materiálů na bázi intermetalik snad zda-
leka nevyčerpal veškeré své možnosti a též i aplikační potenciál. V současné době je také dal-
ším předmětem studií snaha o rozvoj nejvhodnějších metod pro přípravu „bulk“ intermetalik, 
tedy objemových materiálů pro konstrukční aplikace. V případě aluminidů titanu a niklu je 
nejčastější metoda lití – vzhledem k reaktivitě taveniny musí být vždy použita ochranná atmo-
sféra nebo vakuum. Bohužel vznikají v odlitku značná pnutí, která jsou pro křehká intermeta-
lika destruktivní. Jako velice nadějné se jeví metody založené na práškové metalurgii, např. 




HIP (hot isostatic pressing), HVOF (high velocity oxygen fuel), extrudování či cold spray 
(kinetická depozice) s následným difúzním žíháním prekurzorů. Poslední jmenovaná technika 
aplikovaná na přípravu intermetalických materiálů ze směsi prášků tvořených částicemi čis-
tých kovů je předmětem této práce.   
  




2 Cíle práce 
Příprava intermetalických materiálů na bázi aluminidů železa, niklu a titanu klasickou 
metalurgií vyžaduje velmi náročné postupy vakuové metalurgie. Alternativou k vakuové me-
talurgii je prášková metalurgie, kde jsou bohužel výrobky omezeny tvarem extrudovaných 
profilů nebo finanční náročností lisovacích forem. Navrhované téma pracuje s myšlenkou 
přípravy objemového materiálu reakční difúzní syntézou z objemového nástřiku základních 
materiálů metodou cold spray. 
Cílem této práce je teoretická orientace v problematice přípravy a využití intermetalic-
kých materiálů. Experimentální část spočívá v: 
 přípravě intermetalik z prekurzorů vytvořených nízkoteplotním kinetickým na-
prašováním, 
 přípravě vzorků a jejich difúzním žíhání, 
 analýze změn v mikrostruktuře vzorků a 
 návrhu úprav technologie pro konečné získání homogenního intermetalického 
materiálu.  




3 Krystalové struktury intermetalik 
V současné době je známo přibližně 20 000 intermetalických sloučenin, které jsou roz-
členěny cca do 1200 strukturních typů. Nicméně je nutné podotknout, že tato čísla nejsou zda-
leka konečná, protože se neustále objevují nové sloučeniny a s nimi i nové strukturní typy. 
Je tedy nezbytností tento rozsáhlý soubor intermetalik klasifikovat. V některých přípa-
dech daný strukturní typ obsahuje stovky zástupců, jindy je zastoupen jedinou intermetalickou 
sloučeninou (unikátní) [4].  
První zavedenou a dnes obecně méně používanou klasifikací krystalových struktur byl 
systém Strukturbericht ke konci první poloviny 20. st. Třídění je představováno symboly, kdy 
první je písmeno následované číslem. Princip volby písmene spočívá ve složení materiálů a je 
uveden v tab. 3.1 [5]. Číslo poté udává posloupnost, kdy byl daný typ struktury objeven. Pro 





B AB sloučeniny 
C AB2 sloučeniny 
D AmBn sloučeniny 
E…K komplexnější sloučeniny 
L slitiny 
O organické sloučeniny 
S silikáty 
 
Možnosti tohoto systému jsou sice velmi omezené, avšak toto značení je již tak zažité, 
že se stále hojně užívá. Tedy symboly typu B2, L10 či L12 je možné vidět i v nejnovějších 
literaturách. 
Jinou možností pro klasifikaci intermetalických struktur jsou Pearsonovy symboly, 
prostorové grupy, často užívané jsou i slovní názvy struktur, atd [5]. 
  
Tab.  3.1 Princip výběru písmen Strukturbericht [5] 




4 Aluminidy titanu 
Intenzivní vývoj intermetalik na bázi Ti-Al byl započat na začátku 70. let 20. st. Tyto 
sloučeniny se staly velmi atraktivními strukturními materiály díky své nízké hustotě, vysoké-
mu bodu tání a vysoké specifické pevnosti. Cílem rozvoje aluminidů titanu bylo vyvinout 
takový druh materiálů, který by díky svým vlastnostem zaplnil dosavadní mezeru mezi cha-
rakteristikami niklových superslitin a vysokoteplotní keramiky [1]. 
V binárním fázovém diagramu Ti-Al (obr. 4.1 [6]) se nachází čtyři intermetalické ma-






















Navzdory usilovným výzkumům zůstává stále tento diagram předmětem debat  
a experimentálních prací. Tím jsou myšleny rozdíly mezi tvarem jednotlivých křivek, které 
jsou nejspíše způsobeny výraznou citlivostí na přítomnost nečistot, zejména kyslíku, ale také 
obtížnostmi v identifikaci uspořádaných fází či pomalými fázovými transformacemi [7]. 
V tab. 4.1 [2] se nachází srovnání některých vlastností slitin na bázi Ti3Al a TiAl se 
slitinami titanu a superslitinami na bázi niklu. 
 
 
Obr.  4.1 Binární fázový diagram Ti-Al [6] 
 







Aluminid titanu Ti3Al, též nazývaný α2 fáze, krystalizuje v hexagonální hcp struktuře 
typu D019 (obr. 4.2 [2]) s poměrem mřížkových parametrů c/a = 0,8 a Poissonovým číslem 
0,29. Transformace a vznik této fáze z fáze α probíhá za teploty 1180 °C a složení 32 at.% Al. 
Kompoziční stabilita α2-Ti3Al se pohybuje v intervalu 22 až 39 at.% Al [1]. Nízká hustota činí 





Vlastnost Ti-slitiny Ti3Al-slitiny TiAl-slitiny Superslitiny 
Struktura A3/A2 D019/A2/B2 L10/D019 A1/L12 
Hustota [g/cm
3
] 4,5 4,1 – 4,7 3,7 – 3,9 7,9 – 9,1 
Youngův modul (pokojová 
teplota) 
[GPa] 
95 – 115 100 – 149 160 – 180 195 – 220 
Mez kluzu (pokojová tep-
lota) 
[MPa] 
380 – 1150 700 – 990 400 – 650 250 – 1310 
Mez pevnosti v tahu (po-
kojová teplota) 
[MPa] 
480 – 1200 800 – 1140 450 – 800 620 – 1620 
Teplotní omezení (creep) 
[°C] 
600 760 1000 1090 
Teplotní omezení (oxida-
ce) [°C] 
600 650 900 1090 
Tažnost za pokojové teplo-
ty [%] 
10 – 25 2 – 26 1 – 4 3 – 50 
Tažnost za zvýšené teploty 
[%] 






vysoká 13 – 42 10 – 20 25 
Obr.  4.2 Hexagonální D019 struktura Ti3Al [2] 
Tab.  4.1 Vlastnosti slitin na bázi Ti3Al a TiAl ve srovnání s konvenčními titanovými slitinami a 
niklovými superslitinami [2] 




Struktura a mechanické vlastnosti 
Modul pružnosti v tahu a ve smyku Ti3Al je velice choulostivý na mikrostrukturu a 
složení. Odolnost proti vzniku trhliny je srovnatelná se superslitinami [8].  
Bohužel spolu s dalšími intermetaliky trpí tento materiál téměř nulovou tažností za po-
kojové teploty. Jak je patrné z obr. 4.3 [2], Ti3Al si tuto nectnost udržuje až do teplot kolem 
600 °C, nad kterou již byly pozorovány plastické deformace doprovázené mikropraskáním, 
které brzdí probíhající deformaci [2].  
Ve struktuře D019 je celkem možných pět nezávislých skluzových systémů, což uspo-
kojuje Von Misesova kritéria pro rovnoměrnou deformaci. Mezi ně patří systém prismatický, 
basální a pyramidální (obr. 4.4 [7]). Nicméně monokrystalové studie ukázaly, že potřebná 
napětí pro rozběh skluzových mechanismů se v určitých systémech značně liší (obr. 4.5 [8]), 
a proto ne všech pět systémů je aktivovaných při deformaci polykrystalického Ti3Al [2]. Pro 
basální skluz byla detekována velmi nízká míra tahové deformace, zatímco pro prismatický 
značná. Tedy nedostatečný počet skluzových systémů společně se skluzovou planaritou vedou 
ke koncentraci napětí na hranici zrn a nukleaci trhliny. 
 
  
pevnost v tahu 
mez kluzu 
deformovatelnost včetně mikropraskání 
odhadovaná deformovatelnost bez 
 mikropraskání 
Obr.  4.3 Teplotní závislost pevnosti v tahu a plastické deformovatelnosti [2] 
Obr.  4.4 Skluzové systémy v Ti3Al: a) prismatický, b) basální, c) pyramidální [7] 




Jeden z možných skluzových systémů v monokrystalickém Ti3Al – pyramidální – vy-
kazuje anomální pozitivní teplotní závislost pro kritické skluzové napětí, tzn. toto napětí roste 
















Problém křehkého chování materiálů na bázi Ti3Al může být řešen přídavkem Nb (v 
relativně značné míře, 10 až 30 %), jež je substitučním prvkem titanu a stabilizuje ve struktuře 
vysokoteplotní bcc fázi β-Ti [8]. Tím však dojde ke vzniku nových fází (např. O fáze na bázi 
Ti2AlNb) a změní se rozsahy existence původních binárních fází v Ti-Al systému. Mi-







    Na základě procentuálního obsahu niobu mohou být Ti3Al-slitiny rozděleny do tří 
skupin [1]: 
 α2 nebo super-α2 slitiny s 10–12 at.% Nb 
 α2 + β slitiny s 14–17 at.% Nb 
 slitiny na bázi O-fáze s 23–27 at.% Nb 
Mechanické vlastnosti výše vyjmenovaných skupin slitin vysoce závisí na velikosti, 
tvaru, složení a distribuci zrn a vzájemné interakci mezi zrny. Podíl fází může být ovlivněn 
Obr.  4.5 Teplotní závislost kritického smykového napětí pro pyra-
midální, basální a prizmatický skluz [8] 
 
Obr.  4.6 Mikrostruktura Ti3Al s 10 at.% Nb: a) ochlazování v peci po žíhání, b) 
ochlazování na vzduchu po žíhání [9] 
 




vhodným chemickým složením a tepelným zpracováním (termomechanickým). Obecně je 
vývoj Ti3Al-slitin zaměřen především na slitiny na bázi O-fáze [1]. 
Další zvýšení pevnostních charakteristik Ti3Al-slitin může být docíleno legováním 
prvky Cr, Ta a Mo, posledně jmenovaný navíc zlepšuje creepovou odolnost.  
Oxidační chování a odolnost, vlivy prostředí 
Z důvodu značně nízké aktivity Al v Ti3Al a jeho slitinách nemohou být očekávány 
ochranné oxidační vlastnosti, tj. tvorba souvislé vrstvy Al2O3 na povrchu, nýbrž dochází ke 
vzniku kompozitní oxidické vrstvy. Ta se skládá z vnitřní oblasti bohaté na TiO2, přechodové 
Al2O3 oblasti a vnější TiO2 oblasti. Kinetika oxidace je mezi teplotami 600 až 950 °C obecně 
řízena parabolickým zákonem. 
Všeobecně je rychlost oxidace v prostředí kyslíku vyšší než na vzduchu. Předpokládá 
se, že důsledkem je vrstva TiN, která se vytváří na rozhraní oxidická vrstva/slitina během 
expozice na vzduchu. Tato vrstva nitridů hraje roli difúzní bariéry. 
Oxidační odolnost Ti3Al může být zvýšena přídavkem legur – Nb, Si, Mo, Mn, V, W, 
Re či Ta. Niob, jakožto prvek stabilizující fázi β-Ti, zlepšuje jednak tvárnost za pokojové tep-
loty, tak i oxidační odolnost. Jeho význam je tedy dvojnásobný. Navíc se u slitin Ti3Al-Nb 
prokázala tlustší vrstva oxidů než u Ti3Al. Produkty oxidace se skládají zejména z Al2O3 a 
TiO2, oxidy Nb nebyly identifikovány [1]. 
Legováním získaná odolnost vůči oxidaci však není ještě dostatečná pro vysokoteplot-
ní aplikace slitin Ti3Al. Proto jsou nutné studie ochranných povrchových vrstev zvyšujících 
oxidační odolnost [10]. 
Kromě oxidických reakcí na povrchu difunduje kyslík i do hloubky materiálu, kde se 
nachází v rozpuštěném stavu. To má za následek zkřehnutí (nárůst pevnosti a pokles houžev-
natosti), kterému může být zabráněno ochrannými povlaky, jež fungují jako difúzní bariéra 
[10]. 
Dalším velmi významným prvkem obsaženým v okolním prostředí je vodík. Stejně ja-
ko niob i vodík je stabilizačním prvkem fáze β-Ti, navíc značně ovlivňuje kinetiku v Ti-Al 
systému a vývoj mikrostruktury. Rozpustnost H je v β-Ti vyšší než v α fázi a Ti3Al. Ale i 
přesto je schopen Ti3Al rozpustit značné množství H, který při ochlazování vytváří hydridy 
kvůli nízké rozpustnosti za nižších teplot. Při přísné kontrole obsahu vodíku a výborném ter-
mochemickém zpracování je docílen nárůst pevnosti, tažnosti a zjemnění mikrostruktury [2]. 
 TiAl 4.2
Základní vlastnosti 
Aluminid titanu TiAl, též nazývaný γ fáze, krystalizuje v tetragonální fct struktuře typu 
L10 (obr. 4.7 [11]) s poměrem mřížkových parametrů c/a = 1,015 a Poissonovým číslem 
0,25. Jeho existence se pohybuje v širokém intervalu 49 až 66 at.% Al. Tato fáze je stabilní 
přibližně až do teploty 1450 °C [1]. Tuhnutí může probíhat dle fázového diagramu buď skrz 
fázi β nebo peritektickou přeměnou z taveniny. V závislosti na podmínkách a složení mohou 
nastat i dvě peritektické reakce. Velmi malé rozdíly v koncentraci Al mohou způsobit značné 
















Struktura a mechanické vlastnosti 
Pouze o 10 až 20 % nižší modul pružnosti a hustota, která je přibližně o 50 % nižší 
oproti superslitinám niklu (viz tab. 4.1 [2]), jsou důležitými atributy, proč TiAl nachází 
uplatnění v turbínových motorech. Velmi pevná vazba mezi Ti-Al způsobuje vysokou akti-
vační energii pro nastartování difúzních pochodů. Tato energetická bariéra umožňuje udržet si 


















Podobně jako Ti3Al i TiAl trpí téměř nulovou deformovatelností do teplot kolem 700 
°C a teprve nad touto teplotou jsou pozorovány plastické deformace [2]. Deformační mecha-
nismy TiAl silně závisí na krystalové struktuře, která je těsně uspořádaná tetragonální 
s alternujícími rovinami atomů Ti a Al, mikrostruktuře, složení a teplotě [8]. Bylo zjištěno, že 
deformace za většiny podmínek probíhá skluzem jednotných dislokací, resp. superdislokací v 
rovinách {111} (obr. 4.9 [7]). Navíc se uplatňuje i mechanismus dvojčatění ve stejných rovi-
nách, který kompenzuje případný nedostatek skluzových mechanismů [12]. Nicméně nízká 
pohyblivost dislokací je hlavní příčinou křehkého chování za nízkých teplot. 
Obr.  4.7 Tetragonální L10 struktura 
[11] 
 
Obr.  4.8 Teplotní závislost modulu pružnosti 
TiAl ve srovnání s jinými materiály [8] 
 















Monokrystalický TiAl vykazuje anomální pozitivní teplotní závislost meze kluzu, tzn. 
mez kluzu se s rostoucí teplotou zvyšuje do maximální hodnoty kolem 600 °C (viz obr. 4.10 
[13]) [2]. Tato vlastnost není v polykrystalických slitinách TiAl vždy pozorována, protože se 
za nízkých teplot uplatňují přídavné zpevňující vlivy (hranice zrn), které zapříčiní takové zvý-














Jak už bylo řečeno výše, hlavním problémem pro aplikace TiAl je nízká tažnost za po-
kojové teploty. Nicméně ani dodatečným legováním (V, Nb, Cr, W, Mn) není v případě jed-
nofázových slitin TiAl s obsahem Al vyšším než 50 at.% docíleno nárůstu tažnosti. Jestliže je 
tedy koncentrace Al redukována pod 50 at.%, dojde k precipitaci Ti3Al jako sekundární fáze, 
vzniku dvoufázové struktury α2 + γ a zvýšení tažnosti [2]. Bylo prokázáno a ověřeno, že ma-
ximální tažnosti je dosaženo při 48 at.% Al, kdy se ve struktuře vyskytuje nejoptimálnější 
poměr fáze γ k fázi α2 (obr. 4.11 [7]). Současný zájem o duplexní TiAl se pohybuje v rozmezí 
43 až 48 at.% Al, spolu s dalšími legurami [7].  
 
Obr.  4.9 Potenciální skluzová rovina 
(111) v TiAl [7] 
 
Obr.  4.10 Teplotní závislost meze kluzu monokrystalu 
TiAl zatěžovaného v různých směrech [13] 
 
















Mechanické vlastnosti duplexního TiAl mohou být dále optimalizovány kontrolou ve-
likosti zrn a mikrostruktury, tj. vhodným tepelným nebo termomechanickým zpracováním.  
Rozlišujeme čtyři typické mikrostruktury dvoufázového TiAl [1]: 
 téměř γ mikrostruktura sestávající z rovnoosých zrn fáze γ a velmi jemných zrn nebo 
precipitátů fáze α2 (obr. 4.12 a) [14]) 
 duplexní mikrostruktura tvořená zrny a lamelárními koloniemi fáze γ s malými preci-
pitáty α2 (obr. 4.12 b) [15]) 
 téměř lamelární mikrostruktura alternujících lamel γ/α2 a malého počtu rovnoosých 
lamelárních zrn γ (obr. 4.12 c) [16]) 
 plně lamelární mikrostruktura z úplných lamel γ/α2 (obr. 4.12 d) [16]).   
Rozdílné mikrostruktury mají za následek různé výsledné mechanické vlastnosti. Sliti-
ny TiAl s plně lamelární strukturou vykazují značnou pevnost za vysokých teplot, lomovou 
houževnatost a odolnost vůči tečení, bohužel trpí velmi nízkou tažností za nízkých teplot. Ve 
srovnání s tím mají duplexní mikrostruktury dobrou tažnost, ale jejich lomová houževnatost, 
vysokoteplotní pevnost a creepová odolnost je nižší. Samozřejmostí jsou také odezvy odliš-
ných mikrostruktur na oxidační proces. Slitiny TiAl s nejlepší kombinací mechanických 
vlastností jsou považovány za perspektivní v leteckých (lopatky turbín, komponenty dýz) či 
automobilových (turbodmychadla, části výfukových ústrojí) aplikacích [1]. 
  
Obr.  4.11 Vliv hliníku a legujících prvků na 
množství plastické deformace [7] 
 













I přes přísně řízené tepelné a termomechanické zpracování jsou často používány malé 
přídavky legujících prvků pro zlepšení mechanických vlastností duplexních TiAl slitin. V, Hf, 
Cr a Mn značně zvyšují tažnost a způsobují zpevnění tuhého roztoku, přičemž Cr je nejefek-
tivnější a efekt Mn nejslabší. Nb, Ta a W taktéž zpevňují tuhý roztok, ale naopak snižují taž-
nost, což není žádoucí. Intersticiální prvky C a N také ovlivňují tažnost v závislosti na obsahu 
Al, ale zejména zlepšují creepovou odolnost. Nicméně mechanismy vlivů legujících prvků na 
mechanické vlastnosti nejsou v případě TiAl plně popsány [1]. 
Oxidační chování a odolnost, vlivy prostředí 
Oxidační odolnost TiAl je vyšší než u Ti3Al vlivem vyššího obsahu Al, ale stále o ně-
kolik řádu nižší než u typických materiálů tvořících Al2O3 vrstvy. Ochranné vlastnosti jsou i 
zde založeny na tvorbě vrstvy Al2O3. U TiAl slitin s dostatečným obsahem Al, tj. 50 at.% a 
výše, se na jejich povrchu vytváří Al2O3, jež vykazuje nízkou oxidační odolnost za teplot pod 
1000 °C. Při teplotách vyšších dochází ke vzniku komplexnějších vrstev, které prokázaly do-
statečnou odolnost. 
Podle morfologií vytvořených na vzduchu mohou být vrstvy rozděleny na tři typy [1]: 
 kov║jemnozrnný TiO2 + Al2O3║hrubozrnný TiO2 + Al2O3║vzduch 
 kov║ jemnozrnný TiO2 + Al2O3║Al2O3║TiO2║vzduch 
 kov║Al2O3║TiO2 + Al2O3║vzduch. 
 
S ohledem na teplotu oxidace, složení, mikrostrukturu a distribuci fází může být kine-
tická oxidační křivka na obr. 4.13 [7] rozdělena do tří částí. Stádium I odpovídá ohřevu vzor-
ku na oxidační teplotu nebo inkubační periodě nízkoteplotní oxidace. Produktem je vrstva 
TiAl║vrstva ochuzená o Al║Al2O3║vzduch. Během stádia II je oxidace markantnější a vrst-
vou se stává směs TiO2 a Al2O3, struktura je TiAl║vrstva ochuzená o Al║jemná disperze 
TiO2 + Al2O3║hrubá disperze TiO2║vzduch. Ve stádiu III při dlouhé expozici za vysokých 
teplot může dojít k odtržení vrstvy v důsledku šíření velkých trhlin. Malé trhliny jsou schopny 
vymizet v důsledku opakované sintrace vnější vrstvy TiO2 za vysokých teplot. Rozpouštění 
zrn Al2O3 do vnější oblasti TiO2 a zpětná reprecipitace taktéž přispívá k odtržení. Struktura 
v tomto stádiu je TiAl║vrstva ochuzená o Al║jemná disperze TiO2 + Al2O3║ hrubá disperze 
TiO2 + Al2O3║vzduch [1]. 
 
Obr.  4.12 Mikrostruktura TiAl: a) téměř γ [14], b) duplexní [15], c) téměř lamelární, d) plně 
lamelární [16] (světlá fáze: Ti3Al, tmavá fáze: TiAl) 













U slitin TiAl byl na vzduchu pozorován tzv. dusíkový efekt, který na rozdíl od Ti3Al 
není prospěšný, protože tvorba smíšené vrstvy TiN, popř. Ti2AlN, a Al2O3 zabraňuje vzniku 
souvislého Al2O3 s vysokou odolností [1]. Nitridy vytvořené v počáteční fázi oxidace překáží 
produkci a dlouhodobé stabilitě Al2O3. Proces vzniku smíšené vrstvy (nikoliv z jednotlivých 
vrstev rozdílných oxidů), která je navíc propustná pro dusík, je uveden na obr. 4.14 [7]. 
Avšak jsou předpokládány i příznivé efekty dusíku na oxidační odolnost slitin TiAl. 
Dusík totiž v prvé řadě pravděpodobně snižuje obsah kyslíku rozpuštěného ve slitině, čímž 
redukuje kyslíkovou křehkost. Za druhé se dusík chová příznivě, dokud je téměř rovnoměrná 











Vliv dalších prvků na proces oxidace byl předmětem několika studií. Výsledky proká-
zaly, že příznivým legujícím prvkem v případě oxidace na vzduchu je Nb. Po zakončené oxi-
daci je niobem obohacena podpovrchová vrstva, protože Ti a Al podléhají rapidnější oxidaci. 
Niob způsobí pokles difúze kovu a kyslíku v oxidické vrstvě [1]. 
 TiAl3 4.3
Základní vlastnosti 
Trialuminid titanu TiAl3 krystalizuje v tetragonální struktuře D022, viz obr. 4.15 a) [8], 
s poměrem mřížkových parametrů c/a = 2,23 [8] a Poissonovým číslem 0,3 [17]. Toto uspo-
řádání je výsledkem stohování kubické bcc struktury L12 (obr. 4.15 b) [8]) s antifázovým 
rozhraním mezi mřížkami. Díky vysokému obsahu Al má toto intermetalikum velmi nízkou 
hustotu 3,3 g/cm
3 
[2]. Youngův modul polykrystalického TiAl3 experimentálně stanovený 
Obr.  4.13 Rozdělení oxidační kinetické křivky [7] 
 
Obr.  4.14 Vývoj morfologie vrstvy během oxidace při 800 až 900 °C 
na vzduchu [7] 
 




dosahuje úctyhodných 216 GPa a předčí většinu ostatních aluminidů [2]. Teplota tání se po-
hybuje kolem 1340 °C a závisí na koncentraci Al. Slitina TiAl3 může být legována jinými 
trialuminidy se strukturou D022, za vzniku homogenních roztoků, jejichž složení a rozpustnost 


















Struktura a mechanické vlastnosti 
Pevnost za pokojové teploty je oproti jiným aluminidům nižší. Hlavním deformačním 
mechanismem je dvojčatění, které neovlivňuje symetrii D022 [8]. Příčinou převahy dvojčatění 
je nízká pohyblivost dislokací. Za teplot pod cca 620 °C nebyla detekována téměř žádná taž-
nost. Navíc velmi ochotně vznikají mikrotrhliny na strukturních heterogenitách typu inkluze, 
částice sekundárních fází, průsečík dvojčat či hranice zrn [2].  
Předpokládá se, že změnou struktury D022 na L12 vhodným legováním se může docílit 
zlepšení deformačních charakteristik TiAl3. Kubická struktura L12 má vyšší symetrii a dosta-
tečný počet skluzových systémů. Ternární L12 fáze mohou být získány přídavky Cr, Mn, Fe, 
Co, Ni, Rh, Pt, Pd, Cu, Ag, Au a Zn. Mnohem lepší mechanické vlastnosti mohou být docíle-
ny vhodnými variacemi chemického složení a mikrostruktury [1]. 
Oxidační chování a odolnost, vlivy prostředí 
Díky vysokému obsahu Al by TiAl3 a jeho slitiny měly být schopné vytvářet na po-
vrchu ochrannou vrstvu Al2O3 a udržovat si její stabilitu. Tato schopnost tedy činí TiAl3 spolu 
s jeho slitinami vysoce přitažlivým pro vysokoteplotní aplikace. Ve srovnání s oxidační odol-
ností TiAl je odolnost trialuminidu titanu za stejných podmínek mnohem lepší. Aktuálně jsou 
TiAl3 a jeho slitiny široce využívány k ochranným povlakům Ti, Ti3Al, TiAl a také ocelí pro-
vozovaných v chemicko-erozním prostředí [1]. 
 TiAl2 4.4
TiAl2 je jednou ze čtyř intermetalických fází v soustavě Ti-Al. Dlouho byla opomíjena, 
pravděpodobně z důvodu dřívějších nesrovnalostí kompilací fázového diagramu Ti-Al [1]. 
TiAl2 má za nízkých a vysokých teplot ortorombickou strukturu ZrGa2 (obr. 4.16 b) [18]) a 
označuje se h-TiAl2, v přechodové teplotní oblasti tetragonální strukturu HfGa2 (obr. 4.16 c) 
[18]) a značí se r-TiAl2 (obr. 4.16 a) [18]). 
 
a)     b) 
Obr.  4.15 Struktura: a) tetragonální D022, b) kubická 
L12 [8]  
 


















S vyšším obsahem Al lze očekávat nižší hustotu a lepší oxidační odolnost než Ti3Al a 
TiAl, čímž se TiAl2 jeví i jako zajímavější strukturní materiál. Nicméně většina studií je v 
současné době zaměřena na fázovou stabilitu a krystalovou strukturu tohoto intermetalika. 
 
  








Obr.  5.1 Fázový digram Ni-Al [19] 
5 Aluminidy niklu 
V systému Ni-Al na obr. 5.1 [19] se vyskytuje několik intermetalik, ale pouze Ni3Al a 




Aluminid niklu Ni3Al se intenzivně studuje již od počátku 50. let 20. st. a to jak 
z technologického, tak i vědeckého zájmu. Technologicky je Ni3Al nejdůležitější zpevňující 
fází v niklových superslitinách, označuje se zde jako γ´. Právě tato fáze je taktéž odpovědná 
za vysokoteplotní pevnost a creepovou odolnost superslitin. Vědecky vykazuje Ni3Al neob-
vyklé vlastnosti, kterými se odlišuje od konvenčních kovových materiálů [8].  
Aluminid niklu Ni3Al krystalizuje v kubické fcc struktuře typu L12 (obr. 5.2 [8]). Hus-
tota 7,5 g/cm
3
 [2] je jen lehce nižší než hustota superslitin, ale stále se nachází v oblasti zá-
jmu. Z fázového diagramu je patrné, že Ni3Al taje nekongruentně za vzniku NiAl při teplotě 
1385 °C. Navíc je tato fáze stabilní až do své teploty tání. Ni3Al může v sobě rozpouštět celou 













Struktura a mechanické vlastnosti 
Modul pružnosti v tahu se pohybuje kolem 180 GPa. Při vědeckém zkoumání Ni3Al 
bylo zjištěno anomální chování meze kluzu tohoto intermetalika. Se vzrůstající teplotou do-
chází k pozitivní závislosti meze kluzu (obr. 5.3 [2]). Ta roste až do teplot kolem 600 až 800 
°C v závislosti na chemickém složení, za zmíněnými teplotami nastává klasické odpevnění 
[2]. 
Obr.  5.2 Struktura L12 [8] 














Nejčastěji akceptovanou teorií pro objasnění tohoto chování je model příčného skluzu. 
Pro párové šroubové superdislokace z APB je uvažován příčný skluz z {111} do {100} (ener-
gie APB v {100} je nižší) [2]. Nicméně, superdislokace (= dvojnásobný Burgersův vektor než 
běžné dislokace v fcc) jsou v rovinách {100} zakotvené (Kearova-Wilsdorfova dislokace), 
protože jejich jádro je rozštěpené mimo rovinu APB. Tento přechod od mobilní konfigurace 
jádra superdislokace do zakotvené konfigurace, avšak energeticky výhodnější, je právě příči-
nou anomálního chování napětí na mezi kluzu [20]. Zakotvené Kearovy-Wilsdorfovy disloka-
ce hrají tedy roli překážek pro pohyblivé dislokace. Nad určitou teplotou jsou i tyto dislokace 








Typickou vlastností polykrystalického Ni3Al je intergranulární praskání [2]. Tato ne-
žádoucí vlastnost může být redukována přídavky B. Bór silně segreguje na hranice zrn 
v Ni3Al. Tímto způsobem zvyšuje kohezivní pevnost hranic zrn a předchází praskání podél 
zrn. Jeho efekt má ale meze do určitého limitního obsahu B, protože dále nastává rapidní po-
kles tažnosti. Navíc zkujňující efekt bóru funguje pro stechiometrické složení, které může být 
ovlivněno dalším vhodným simultánním legováním substitučními prvky (Zr, Hf, V, Nb, Mo, 
W, Co, Pd, Cu, Cr, Mn a Fe) [21].  
Oxidační chování a odolnost, vliv prostředí 
Všeobecně má Ni3Al velmi vysokou oxidační a korozní odolnost díky velké tendenci 
pro tvorbu Al2O3 na povrchu, který izoluje substrát intermetalika od agresivního okolního 
prostředí [2]. Složení oxidové vrstvy je poměrně složité a silně závislé na podmínkách oxida-
Obr.  5.3 Anomální chování Ni3Al [2] 
Obr.  5.4 Přechod jádra superdislokací [20] 




ce (teplotě a času). Pouze za teplot vyšších než 1200 °C dochází k tvorbě stabilní ochranné 
oxidické vrstvy Al2O3. Při teplotách pod 1000 °C se oxidická vrstva skládá zejména z vnější 
části NiO, přechodové NiAl2O4 a vnitřní Al2O3 [1]. 
Primárně se Bór používá ke zvýšení tažnosti Ni3Al. Nicméně bylo zjištěno, že jeho 
přídavek nezvyšuje oxidační odolnost a adhezi oxidické vrstvy. Ve spojení s přídavky dalších 
prvků se již projevují jeho prospěšné účinky. Malé množství Cr nemá vliv na celkové oxidač-
ní chování Ni3Al. Ale při teplotách nad 1300 °C se Cr stává škodlivým, protože transformace 
Cr2O3 na nestálý CrO3 způsobuje tvorbu puchýřů. Avšak při 8 at.% Cr dochází za nízkých 
teplot ke snížení rychlosti oxidace díky podporování tvorby souvislé vrstvy Al2O3 a zvýšení 
její přilnavosti. Ti v doprovodu s B také zlepšuje přilnavost vrstvy oxidu hlinitého, ale nega-
tivně působí na samotný průběh oxidace, protože oxidy Ti narušují vrstvu Al2O3 a také nastá-
vá vysoký nárůst hmotnosti vrstvy oxidů. Si je užitečný až do svých 3 at.%. Ačkoliv cca 3 
hm.% Mo snižují celkovou hmotnost vrstvy oxidů, je celková oxidace komplikována tvorbou 
nestálých fází bohatých na Mo. Dále substituční Li pro Ni značně zlepšuje vysokoteplotní 
oxidační odolnost Ni3Al, zjemňuje zrna oxidů, přispívá k homogennější a hutnější vrstvě a 
zvyšuje pevnost. Hf, Y a Zr taktéž zlepšují přilnavost oxidické vrstvy [1] [2]. 
Samozřejmě kromě reakcí na povrchu Ni3Al expozice na vzduchu nebo kyslíku značně 
ovlivňují mechanické vlastnosti chemickými pochody uvnitř materiálu. 
 NiAl 5.2
Základní vlastnosti 
Aluminid titanu NiAl byl a je intenzivně studován jako potenciální strukturní materiál 
pro letecký průmysl. Atraktivní atributy jako nízká hustota, vysoká teplota tání, dobrá odol-
nost vůči vlivům prostředí a zajímavý modul pružnosti jsou hlavními důvody. NiAl krystali-
zuje v kubické bcc struktuře typu B2 (obr. 5.5 [8]). Hustota v závislosti na složení kolísá 
v rozmezí 5,35 až 6,50 g/cm3, přičemž v případě stechiometrického složení je hustota 5,85 
g/cm
3
 [8]. Tento aluminid niklu si udržuje svoji stabilitu až do teplot okolo 0,65∙Tm, přičemž 
stechiometrický NiAl taje kongruentně za teploty 1638 °C. 
Při rychlém ochlazení NiAl dochází k martenzitické transformaci a vzniku fáze mar-
tenzitického typu buď s fct strukturou typu L10 s tetragonalitou c/a = 0,86 nebo romboedric-
kou strukturou. Teplota Ms roste s rostoucím obsahem Ni a liší se až od 0 K po 1000 K (60% 
Ni, resp. 68% Ni). Dále bylo prokázáno, že jsou splněny tři základní požadavky pro SME [8]: 
 martenzitická transformace je termoelastická 
 výchozí a konečná fáze jsou uspořádané 









      Obr.  5.5 Struktura B2 [8] 




Teplotu martenzitické transformace lze také ovlivnit ternárními prvky. Kobalt napří-
klad snižuje teplotu Ms a deformační anizotropii v důsledku transformace [2]. 
Struktura a mechanické vlastnosti 
Youngův modul polykrystalického NiAl se pohybuje kolem 235 GPa za pokojové tep-
loty [2]. 
Tažnost za pokojové teploty polykrystalického binárního NiAl se pohybuje v rozmezí 
0 až 2 %, v závislosti na stechiometrii, velikosti zrn a obsahu nečistot. Původ této křehkosti je 
nejčastěji vysvětlován jako nedostatečný počet nezávislých skluzových systémů za pokojové 
teploty (pouze tři nezávislé systémy). Ale při teplotě 400 °C polykrystalický NiAl vykazuje 
výraznou deformaci, která se při dalším zvýšení teploty na 600 °C vyšplhá až na 40 %. Je 
tedy zřejmé, že NiAl projevuje tranzitní chování. Je nutné vzít na vědomí, že toto plastické 
chování je velmi citlivé na stechiometrii a obsah intersticiálních atomů. 
Zatímco fundamentální koncepce vysvětlují zdroje původu křehkého chování (nedosta-
tečný počet nezávislých skluzových systémů, nízká kohezní pevnost hranic zrn atd.), žádná 
z nich neposkytuje konkrétní řešení křehkosti. Tudíž se vynakládá úsilí ke zvýšení plastického 
chování za pokojové teploty. Nejčastěji jsou tato úsilí směřována k přídavkům různých pří-
měsí. 
Legování B v tomto případě neuspělo, protože došlo ke zvýšení teploty tranzitního 
chování. Menší přídavky Cr sice způsobily aktivaci dalších skluzových systémů, ale celková 
konečná tažnost byla stále nevyhovující. Až mikrolegování monokrystalu Fe, Ga a Mo ukáza-
lo značné zlepšení tažnosti [8]. Příkladem může být přídavek 0,1 at.% Fe, které zapříčiní zvý-
šení tažnosti na 6 % [2].    
Oxidační chování a odolnost, vliv prostředí 
Tento aluminid niklu budí zájem pro vysokoteplotní aplikace zejména díky své exce-
lentní oxidační odolnosti. Fyzikálním důvodem je dostatečný obsah a dostatečná rychlost di-
fúze Al. Za nižších oxidačních teplot se na povrchu utváří přechodné fáze Al2O3 (γ, δ a/nebo 
θ). Všeobecně, termicky utvořené vrstvy α-Al2O3 mají slabou adhezi k substrátu kvůli tvorbě 
pórů na rozhraní oxidická vrstva/slitina. Pokud je NiAl vystaveno teplotním šokům, dochází 
k odlupování vrstvy a následuje rychlá oxidace čerstvě obnažených povrchů. Vznik pórů se 
řídí několika mechanismy: 
 Kirkendallovým jevem, 
 kondenzací vakancí během ochlazování nebo 
 kondenzací vakancí v důsledku změny rovnovážné koncentrace vakancí. 
Tvorba těchto pórů je navíc podporována segregací S na volných površích pórů. 
Při nízkých tlacích kyslíku a teplot 500 až 1000 °C je polykrystalický NiAl náchylný 
k intergranulární oxidaci, která je způsobena penetrací atomů kyslíku na hranice zrn doprová-
zenou difuzí Al a kondenzací vakancí z okolních míst. Tomuto jevu se říká „pesting“ a do-
chází k totální dekompozici materiálu [2]. 
Přítomnost Y značně zvyšuje přilnavost a redukuje množství utvářené vrstvy. Zr a Hf 
podporují tvorbu Al2O3 na povrchu a taktéž zlepšují adhezi. Jemné disperze oxidů Y2O3 a 
ZrO2 excelentně zvyšují odolnost vůči odlupování oproti nedopovanému NiAl. 
Cr značně ovlivňuje kinetiku oxidace, protože oxidy Cr2O3 vytvořené v počáteční fázi 
oxidace zde figurují jako nukleační centra pro α-Al2O3. Výsledná vrstva tím pádem vykazuje 
rychlejší růst a je jemnozrnější [1]. 




6 Aluminidy železa 
První zmínky o těchto aluminidech se datují do 30. let 20. st., kdy byla poprvé zazna-
menána jejich vynikající oxidační odolnost. Tyto materiály se rychle staly předmětem zájmu 
pro strukturní a funkční aplikace. Výhodou je nízká cena Fe a Al oproti jiným kovům a 
zejména pak jejich dostupnost, protože Fe a Al patří mezi nejrozšířenější prvky v zemské ků-
ře. Pro vysokoteplotní aplikace připadají v úvahu jako intermetalické fáze Fe3Al a FeAl (viz 




















Transformací tuhého roztoku α s bcc uspořádáním přes intermetalikum FeAl vzniká za 
teploty 550 °C právě Fe3Al s uspořádanou bcc strukturou typu D03 (viz Fe-Al diagram na obr. 
6.1 [22]). Kritická teplota uspořádávání Fe3Al může být posunuta až o 250 °C výše vhodnými 
přídavky Cr, Mo, Mn, Ti nebo Si [2]. Hustota Fe3Al, ale i FeAl, se pohybuje v rozmezí 5,4 až 
6,7 g/cm
3
 [8]. Fe3Al vykazuje vysokou permeabilitu, což je výborným předpokladem pro užití 
jako magnetický materiál. Magnetické chování může být dále zlepšeno částečnými substituč-
ními náhradami Al Si bez změny krystalové struktury. Tato varianta složení je uplatněna v 
komerčním intermetaliku Sendust Fe3(Al,Si) pro hlavy magnetofonů, jak bylo zmíněno 
v úvodu [2]. 
Struktura a mechanické vlastnosti 
Tažnost Fe3Al vysoce závisí na předchozím zpracování. Plastická deformace může na-
rušit typické uspořádání na dlouhou vzdálenost. Zajímavou vlastností tohoto intermetalika je 
Obr.  6.1 Fázový diagram Fe-Al [22] 




anomální pozitivní teplotní závislost pevnosti. Pevnost dosahuje maximální hodnoty při kri-
tické teplotě uspořádávání. Toto chování je způsobeno pouze částečným uspořádáním v okolí 
kritické teploty oproti perfektnímu uspořádání na dlouho vzdálenost pod ní. 
Tento typ aluminidu železa se za pokojové teploty chová křehce, navíc tato křehkost 
závisí na koncentraci Al. Mez kluzu za této teploty dosahuje hodnot přibližně 550 až 700 
MPa. Pevnost se snižuje s rostoucím obsahem Al [23]. 
Mechanické vlastnosti lze zvýšit legurami B, Zr, Hf, tepelným nebo termomechanic-
kým zpracováním s kontrolou mikrostruktury nebo cestou výroby kompozitů (jemné disperzní 
oxidické zpevnění) [1].  
Oxidační chování a odolnost, vliv prostředí 
Oxidační odolnost můžeme legováním ovlivňovat podobně jako mechanické vlastnos-
ti. Cr sice účinně zvyšuje tažnost, ale jeho vliv na oxidační odolnost je negativní. Zvyšuje 
totiž rychlost růstu a hmotnostní přírůstek vrstvy, to snižuje adhezi vrstvy a zvyšuje její křeh-
kost. 
Přítomnost Ti ovlivňuje počáteční stádium oxidace Fe3Al a působí v něm jako příjem-
ce kyslíku, protože volná energie pro tvorbu oxidů Ti je nižší než oxidů Fe, nedojde tudíž ke 
tvorbě oxidů Fe. Povrchová vrstva se poté skládá z rovnoosých zrn s malým množstvím nodu-
lí. Zrna převážně obsahují Al, zatímco nodule vyšší množství Ti. 
Přidáním Ce se docílí znatelného snížení rychlosti oxidace, zvýšení přilnavosti vrstvy 
Al2O3 a schopnosti povrchové vrstvy odolávat různým druhům zatěžování. Navíc Ce způsobí 
značné zjemnění vrstvy a snížení obsahu oxidů Fe. 
Yttrium nijak zásadně neovlivňuje rychlost tvorby oxidické vrstvy, ale velice zvyšuje 
její stabilitu. Utvořená vrstva není nijak význačně deformovaná, na rozdíl od Fe3Al bez Y – je 




Jak již bylo zmíněno v předchozím odstavci, intermetalikum FeAl vzniká transformací 
tuhého roztoku α za teploty přibližně 800 °C. FeAl má bcc krystalovou mřížku typu B2. Jeho 
existence je v rozsahu koncentrací cca 35 až 50 at.% Al a v rozsahu teplot cca 550 až 800 °C 
[2]. Teplota transformace na strukturu B2 může být taktéž zvýšena přídavky Cr, Mo a Mn.  
Hustota FeAl je velice podobná hustotě Fe3Al, tedy 5,4 až 6,7 g/cm
3
. 
Velmi často se FeAl přirovnává k NiAl, protože mají stejnou B2 strukturu, avšak FeAl 
taje nekongruentně a samotná teplota tání je nižší než u NiAl. To vše indikuje nižší stabilitu a 
vazebné síly než u NiAl. 
Struktura a mechanické vlastnosti 
Většina prací o FeAl se zaměřuje na studium mechanického chování, zejména na dis-
lokační deformační mechanismy. Charakteristický skluzový směr <100> pro NiAl se u FeAl 
vyskytuje pouze za vyšších teplot.  Zatímco za teplot nižších dochází ke skluzu ve směru 
<111>. Je tedy zřejmé, že se u FeAl vyskytuje tranzitní chování. Tranzitní teplota se zvyšuje 
se snižujícím se obsahem Al. Dislokace ve směru <100> jsou jednoduché, ve směru <111> 
jsou to superdislokace.  




Monokrystalický FeAl projevuje známky plastické deformace při tlakovém namáhání 
za nižších teplot, zatímco při tahovém zatěžování nejsou patrné téměř žádné plastické defor-
mace. U stechiometrického polykrystalického FeAl dochází k nulové plastické deformaci u 
obou výše zmíněných způsobů zatěžování (narozdíl od NiAl), ale se snižující se koncentrací 
Al se zvyšuje.   
Nedostatek plastických vlastností za nízkých teplot může být modifikován vhodnými 
přídavky dalších prvků. Jako velice slibné se jeví legury Ni. Přídavky B značně zvyšují pev-
nost, ale jejich vliv na tranzitní přechod je malý [2].  
Oxidační chování a odolnost, vliv prostředí 
Bylo zjištěno, že Ti pozitivně ovlivňuje kompaktnost tepelně utvářené vrstvy Al2O3 na 
povrchu substrátu. Vrstva obsahuje kromě Al2O3 i TiO, který má vyšší adhezi k FeAl než 












-1). Lze tudíž očekávat, že TiO bude redukovat tento rozdíl teplotních roztažností. 
Jako u předešlých intermetalik je i v tomto případě často využíváno jemné disperze 
oxidů, zejména Y2O3. Ta zvyšuje creepovou odolnost za vyšších teplot, za nižších zvyšuje 
rychlost růstu vrstvy α-Al2O3 a tedy i ochranu substrátu proti oxidaci. 
  




7 Výroba intermetalik 
Intermetalika mohou být výrobena mnoha způsoby v závislosti, jaký konečný produkt 
požadujeme (tyč, plech, trubka atd.). Pro přípravu intermetalických sloučenin lze použít tech-
niky odlévání nebo práškové metalurgie. Ačkoliv je poslední jmenovaná metoda novodobější 
a technicky pokročilejší, zůstává odlévání stále primární technologií. 
Narozdíl od konvenčních ocelí, slitin titanu či superslitin niklu se při odlévání alumi-
nidů Ti, Ni nebo Fe musí vzít v úvahu následující faktory:  
 rozdíl v teplotách tání hliníku a příslušného přechodového kovu (viz tab. 7.1 
[24]),  
 značně exotermní reakce při vzniku intermetalické sloučeniny,  
 vyšší teploty tání vzniklých intermetalik než výchozích prvků, 
 vysoká reaktivita za teplot tání. 
 
 
Prvek Teplota tání [°C] Teplota varu [°C] 
Al 660 2520 
Ni 1453 2910 
Fe 1536 2860 
Ti 1670 3290 
 
Pro výrobu intermetalik tavící technikou lze použít metody AIM (air-induction mel-
ting), VIM (vacuum-induction melting) či VAR (vacuum-arc melting) s nestejně dosažitelný-
mi čistotami a zatíženími pecí. Nejekonomičtější variantou je AIM s dmýcháním Ar na po-
vrch taveniny. V případě aluminidů železa je ale vhodnější metoda VIM, která více eliminuje 
porezitu vznikající při tuhnutí vlivem unikání rozpuštěného vodíku (pocházející z vlhkosti)  
[24]. 
Konvenční tavící proces spočívá v roztavení matričního kovu a následné přidávání le-
gur. Např. v případě tvorby aluminidů niklu by tento proces spočíval v roztavení Ni a přidá-
vání Al. Přičemž je nutné docílit teplot cca 1500 °C k roztavení Ni. Přídavek Al do roztave-
ného Ni způsobí tak exotermickou reakci, že teplota tavby stoupne až na cca 2300 °C 
v časovém intervalu 1 min. Tudíž je přidáváni Al do roztaveného Ni nevhodné při výrobě 
aluminidů niklu [24]. 
Této exotermické reakce lze však výhodně využít a modifikovat klasický proces tavení 
(metoda EXO-Melt
TM
 pro výrobu Ni3Al). Celkové množství niklu v pevném skupenství je u 
techniky EXO-Melt
TM
 rozděleno na dvě části. Jedna část obsahuje úměrné množství Ni pro 
vznik NiAl a je umístěna ve vrchní části kelímku indukční pece. Zbývající část je umístěna 
v dolní části, přičemž jsou tyto dvě části odděleny vrstvou požadovaných legujících prvků 
(viz obr. 7.1 [25]). Do takto rozvrženého kelímku je vléván roztavený hliník, aby zcela ob-
klopil vrchní část Ni pro vznik NiAl. Za této situace dochází k exotermní reakci tekutého Al a 
tuhého Ni a vzniká tekutý NiAl, jehož kapky stékají níže ke zbývajícímu Ni. Vzniklé teplo 
ohřívá spodní části kelímku. Po úplném roztavení vzniká Ni3Al. Maximální dosažená teplota 
během této metody je cca 1640 °C. Tím pádem dochází ke snížení energetických nákladů a 
zatížení pece [26]. Touto technikou lze vyrobit i aluminid železa Fe3Al [27]. 
Tab.  7.1 Teploty tání a varu Al, Ni, Fe a Ti [24] 


















Kromě výše zmíněných metod (AIM, VIM, VAR) se u aluminidů titanu využívá me-
toda PAM (plasma-arc melting), která byla prvotně vyvinuta pro konvenční titanové slitiny 
jako alternativa VAR. Surový materiál je taven plazmovým hořákem, tavenina je akumulová-












Všechny uvedené tavící techniky mají své výhody a nevýhody, ale nelze jednoznačně 
říct, která metoda je nejadekvátnější. Pro její určení by muselo být provedeno hodně ekono-
micky náročných taveb. Např. metoda VAR byla velmi dobře vyvinuta na titanových slitinách 
pro letecký průmysl. Vyšší potenciální ztráty hliníku během procesu tuto metodu sužují oproti 
PAM. Ta má značnou přednost v tom, že snižuje či dokonce eliminuje nízko a vysokohustotní 
nitridové a wolframové inkluze (případ γ-TiAl).  
Další použitelnou technikou patřící ještě mezi licí metody je squeeze casting (SQ), jež 
využívá tlakové lití. Prvním krokem v případě aluminidů niklu je vytvoření niklového poréz-
ního tělesa o předem stanovené hustotě (např. sintrováním práškového Ni). Vytvořený porézní 
Obr.  7.1 Metoda EXO-Melt
TM
 [26] 
Obr.  7.2 Plazmová pec PAM [11] 




materiál se zahřeje na teplotu cca 550 °C a vloží do předehřáté formy na 450 °C (viz obr. 7.3 
a) [28]). Do formy je následně vléván roztavený hliník a vše je stlačeno pístem tlakem 50 
MPa. Hliník penetruje do pórů, během krátké doby tuhne a vzniká intermetalická sloučenina 
(obr. 7.3 b) [28]). Poměr Ni/Al ve sloučenině je kontrolován vstupní porezitou niklu. Pokud 
by byly teploty předehřátého porézního Ni a roztaveného Al nízké, nedošlo by k patřičné vzá-
jemné reakci. Tento problém je možné vyřešit dodatečným difúzním žíháním v tuhém stavu. 














Další cestou pro výrobu intermetalik je přes práškovou metalurgii. Zkrácenou podsta-
tou této metalurgie je umístění kovového prášku do příslušné formy, zhutnění za pokojové 
teploty a zahřátí v peci, aby bylo docíleno sintrování práškových částic. Sintrování může pro-
běhnout buď pod teplotami tání všech zúčastněných materiálů, nebo nad teplotou tání mino-
ritní složky (sintrování v tekuté fázi). Výhodou práškových technologií je čistý tvar součástí 
bez textur a makrosegregací. Dalším plusem je možnost tvorby kompozitních či porézních 
materiálů. V současné době se využívají dva druhy práškové metalurgie - předslitinová a z 
elementárních prášků. Předslitinové prášky jsou sice dražší, ale jejich další korektní zpraco-
vání vykazuje lepší konečné vlastnosti [7]. 
Obě práškové metalurgie vyžadují prvotní vytvoření práškového materiálu (atomizo-
vání). Teprve poté může být aplikováno postatomizační zpracování - HIP (hot isostatic pres-
sing), nástřiky, válcování, extrudování nebo reakční objemová syntéza. Problémem práškové 





Obr.  7.3 Squeeze casting: a) schéma formy, b) vzniklé intermetalikum [28] 




8 Difúze v kovech a slitinách 
Difúze je proces transportu hmoty, při kterém se její částice pohybují vzhledem k sou-
sedním částicím. Difúze je jediným mechanismem přenosu atomů v pevném skupenství [29]. 
Mnohé studie vedly k názoru, že příčinou difúzních pochodů je vyrovnávání rozdílu chemic-
kých koncentrací. Podrobnější rozbory ukázaly, že existuje i difúze vedoucí ke zvětšování 
rozdílu koncentrací, tzv. obrácená difúze, nebo-li up-hill difúze [30]. Je tedy přesnější hovořit, 
že příčinou difúze je gradient chemického potenciálu, ne gradient koncentrací, vedoucí ke 
snižování Gibbsovy volné entalpie [31]. 
Difúze  nese informaci o vazbách mezi atomy v tuhé látce a také je zdrojem poznatků o 
defektech, neboť se prostřednictvím nich uskutečňuje [32]. K problému difúze je možno při-
stupovat ze dvou hledisek, fenomenologického (makroskopického) nebo atomového [31]. 
Difúze nestejných atomů v prostředí jiného kovu se nazývá interdifúze [33]. Pohyb atomů 
v jednosložkové soustavě nebo fázi se označuje jako samodifúze [30]. 
 Mechanismy difúze 8.1
Otázky mechanismů přemísťování částic během difúze řeší atomová teorie difúze [31]. 
Ta rozlišuje dva základní mechanismy, kterými mohou atomy nebo ionty difundovat krysta-
lickým materiálem, na [33]: 
 vakantní mechanismus 
 intersticiální mechanismus. 
 
Vakantní mechanismus (obr. 8.1 a) [33]) probíhá pomocí přeskoku atomu z mřížkové 
polohy do sousedního neobsazeného místa. Vytváří se tedy nové vakantní místo na původní 
pozici atomu. Při postupu tohoto mechanismu difúze vzniká protiproud atomů a vakancí. Po-
čet vakancí se zvyšuje s rostoucí teplotou [33]. 
 
Intersticiální mechanismus (obr. 8.1 b) [33]) se vyznačuje přeskokem atomu z jedné 
intersticiální polohy do druhé, přičemž atom musí být dostatečně malý, aby mohl zaujmout 
pozici v intersticiálním prostoru. Není zapotřebí vakancí. K intersticiální difúzi dochází snad-








 Fickovy zákony 8.2
K popisu míry, s jakou atomy, ionty nebo jiné částice difundují krystalovou mříží, 
slouží první a druhý Fickův zákon.  
Obr.  8.1 Základní mechanismy difúze [33] 




První Fickův zákon vysvětluje tok atomů jednotkovou plochou kolmou na směr toho-
to toku [34]: 
     
  
  
   (8.1)  
kde J  je difúzní tok [kg.m-2.s-1], D  je difúzní koeficient [m2.s-1] a 
  
  
  je gradient koncentrace 
ve směru x [kg.m-3.m-1]. Rovnice je použitelná pouze pro stacionární stav, tj. koncentrace se 
v každém vyšetřovaném místě s časem nemění (obr. 8.2). Tento zákon vyjadřuje, že difúze 
probíhá ve směru nejrychlejšího poklesu gradientu koncentrace, tj. z míst s vyšší koncentrací 
do míst s nižší koncentrací daného prvku [32]. Toto však platí pouze v případě tekutých roz-













Druhý Fickův zákon popisuje nestacionární difúzi, tj. koncentrace v konkrétním místě 
soustavy se v závislosti na čase mění (obr. 8.3) [34]: 












 vyjadřuje závislost koncentrace na čase,   je difúzní koeficient a 
  
  
 je gradient kon-
centrace. 
Předpokládáme-li, že difúzní koeficient D není závislý na koncentraci c a poloze x, můžeme 









   
   
)   (8.3)  
Obr.  8.2 Průběh koncentrace u 1. Fickova zákona (šipky 
znázorňují stejné difúzní toky) 














 Kirkendallův jev 8.3
Kdyby v binární slitině o komponentách A a B docházelo k difúzi pouze výměnou míst 
mezi sousedními atomy, byla by rychlost difúze obou komponent stejná a taktéž difúzní koe-
ficient DA by byl roven koeficientu DB. Pokud se při difúzi uplatňuje především vakantní me-
chanismus, může se stát, že si např. atomy A snáze vymění místa s vakancemi, než atomy 
komponenty B a tedy jejich rychlost pohybu vA > vB při stejném gradientu chemického poten-
ciálu. Z toho plyne, že i DA > DB [31]. V důsledku rozdílných difúzních koeficientů kompo-
nent se kombinuje s difúzním tokem tok objemový [32]. 
Objemový tok způsobený rozdílností difúzních koeficientů komponent poprvé pozoro-
val Kirkendall v roce 1947 [32]. Použil mosaznou (70 hm.% Cu-30 hm.% Zn) tyč obdélníko-
vého průřezu, která byla obroušena a vyleštěna. Poté ji ovinul Mo dráty s průměrem 130 μm, 
jež jsou vůči systému Cu-Zn inertní. Na takto vytvořenou soustavu byla nanesena vrstva Cu o 
tloušťce 2500 μm a následně provedeno žíhání při 785 °C. Vzorek byl rozřezán a byla hodno-
cena vzdálenost mezi „markery“ (dráty Mo), viz obr. 8.4 [35]. Pokud by byly difúzní koefi-
cienty obou komponent stejné, nedošlo by k pohybu markeru a žádné změně v objemu během 
difúze [35]. 
Nicméně po proměření bylo zjištěno, že se markery přiblížily k sobě. To lze vysvětlit 
pouze tak, že atomy Zn difundovaly z mosazi do Cu rychleji než atomy Cu do mosazi. Z to-
hoto důvodu musí platit DZn > DCu [31]. Jestliže atomy Zn oddifundovaly z mosazi rychleji, 
zákonitě ne všechna původní místa jsou obsazena protisměrným tokem atomů Cu. Jinak řeče-
no, protisměrný tok vakancí k toku Zn kompenzuje rozdíl vzniklý rapidnější difúzí Zn než Cu. 
Vakance tedy putují přímo na stranu mosazi a dochází k posunu markerů. 
 
Obr.  8.3 Průběh koncentrace 2. Fickova zákona (šipky zná-
zorňují nestejné difúzní toky) 




Pokud v daném systému není během procesu dostatek plastické relaxace, vakance koa-
lescují a vytváří se póry nebo dutiny v reakční vrstvě [35].  
Z tohoto experimentu je zřejmé, že se uplatnil vakantní mechanismus difúze. To v dří-
vější době vyvolalo značný rozruch, protože předpokládanými a uznávanými mechanismy byl 






Obr.  8.5 Atomové difúzní mechanismy: a) přímý výměnný, b) kruhový, c) vakantní [35] 




9 Charakteristika experimentální části 
Náplní experimentu byla práce s kineticky nanesenými depozity nově vzkvétající me-
todou cold-spray. Myšlenka spočívala v přípravě objemového („bulk“) materiálu reakční di-
fúzní syntézou. Tedy objemové nástřiky Fe-Al, Ni-Al a Ti-Al byly podrobeny difúznímu 
krátkodobému a dlouhodobému žíhání s cílem vzniku intermetalických sloučenin a jejich ná-
sledným mikroskopickým hodnocením.  
 Metoda cold-spray 9.1
Cold gas dynamic spraying (CGDS), zjednodušeně cold spray, je proces, kdy částice 
práškového materiálu jsou prostřednictvím proudu stlačeného nosného plynu (He, vzduch, 
N2) skrz konvergentně-divergentní Lavalovu dýzu urychleny na supersonické rychlosti a smě-
řovány na cílový substrát (viz obr. 9.1 [36]). Při dopadu nadzvukovou rychlostí se částice 
značně deformují, ulpívají na povrchu substrátu a utváří deponovanou vrstvu [37]. 
 
Aby částice zůstávaly deponované na povrchu a nedocházelo k erozi substrátu, musí 
dosáhnout tzv. kritické rychlosti. Ta je funkcí vlastností materiálu, velikosti částic, počáteční 
teploty dopadu a teploty tání materiálu částic. Pro většinu materiálů se kritické rychlosti na-
chází v intervalu 150 až 900 m.s-1. Mnohé studie se zaměřují na mechanismy, jakými se do-
padající částice vážou k povrchu substrátu [37]. Použitá stříkací jednotka pro výrobu experi-
mentálního materiálu je znázorněna na obr. 9.2 [38]. 
Tato metoda splňuje podmínky současného trendu a to zvyšování rychlosti a snižování 
teploty nanášených částic. Díky „pokojovému“ charakteru tato metoda oproti žárovým nástři-
kům eliminuje škodlivé vlivy vysokých teplot při nanášení. Změny fázového a chemického 
složení jsou zanedbatelné a zbytková napětí, způsobená zvýšenou teplotou při dopadu, jsou 
nízká. To umožňuje nanášet tlustší povlaky či bulk materiál oproti jiným metodám. Absence 
oxidů zvyšuje pevnost a přilnavost vrstvy. 
  
Obr.  9.1 Princip metody cold spray [36] 





Obr.  9.2 Stříkací jednotka [38] 




10 Experimentální materiál 
Za experimentální materiály byly zvoleny objemové nástřiky Fe-Al, Ni-Al a Ti-Al de-
ponované nízkoteplotní metodou cold spray (viz kap. 9.1) na hliníkový plech. Tyto prekurzo-
ry byly vyrobeny v externí laboratoři Ing. Janem Čížkem, Ph.D. Deponované prášky byly 
předem smíchány v poměru 60/40 at.% ve prospěch Fe, Ni, resp. Ti. Aby byly dosaženy tyto 
atomové poměry, musely být promíseny následující množství prášků: 
 Fe-Al 60/40 at.%: 665 g Fe + 210 g Al 
 Ni-Al 60/40 at.%: 750 g Ni + 225 g Al 
 Ti-Al 60/40 at.%: 500 g Ti + 184 g Al 
 Zařízení aplikované metody sestávalo ze čtyř hlavních částí: 
 analogového kontrolního panelu, 
 předehřívací komory nosného plynu se stříkací jednotkou, 
 hermeticky uzavřeného zásobníku prášku a 
 napájecí jednotky. 
Parametry stříkání byly pro všechny nástřiky stejné. Jako pracovní a podávací médium 
byl použit stlačený vzduch zahřátý na cca 300 °C. Pro lepší přívod prášku ze zásobníku byl 
udržován nižší tlak vzduchu ve stříkací jednotce (1,5 MPa) ve srovnání s tlakem v zásobníku 
(1,6 MPa), přičemž maximální možný tlak pneumatického systému byl 2,5 MPa. Lavalova 
dýza ve stříkací jednotce byla vyrobena z keramiky odolné vůči opotřebení. 
Transport prášku ze zásobníku byl zprostředkován pomocí rotujícího hřídele, který byl 
přes mechanickou spojku spojen s motorem, a jeho otáčky mohly být regulovány na ovláda-
cím panelu. Frekvence motoru byla konstantní, 70 Hz (ekvivalent přísunu prášku). Dalšími 
konstantně udržovanými veličinami byla vzdálenost od substrátů (100 mm) a rychlost 
translačního posuvu dýzy (100 mm.s-1).  
Zhotovené „as-deposited“ objemové nástřiky bez tepelné úpravy jsou zobrazeny na 
obr. 10.1. Jejich tloušťka byla cca 8 až 10 mm. Porezita nástřiků byla obrazovou analýzou 
stanovena na hodnoty 0,3 % (Fe-Al), 0,3 % (Ni-Al) a 0,4 % (Ti-Al). Na dalším schématu 
(obr. 10.2) jsou snímky jejich metalografických výbrusů. V případě prekurzorů Fe-Al a Ni-Al 




Obr.  10.1 Nástřiky cold spray 



































11 Experimentální metody 
Objemové nástřiky byly příčně rozřezány k jednotlivým vrstvám na řezačce Acutom. 
Vzniklé části byly ještě na tomtéž zařízení rozpůleny kvůli omezené kapacitě držáku pro trub-
kovou pec Heraeus ROS 4/50. Takto nařezané vzorky byly po trojicích vkládány do výše 
zmíněného držáku z austenitické oceli na obr. 11.1. V držáku byl umístěn termočlánek, jež 
zajišťoval kontrolu teploty v nejtěsnějším okolí vzorků. Teplota byla snímána univerzálním 
datalogerem ALMEMO 2590. Pec byla ve všech případech promývána Ar o průtoku 0,5 
l.min
-1, jež byl řízen regulátorem Omega FMA5400/5500.  
 
 
V experimentu byly z důvodu pozdějšího srovnání aplikovány krátkodobé a dlouhodo-
bé teplotní výdrže. Krátkodobé výdrže představovaly dvouhodinové žíhání na příslušné teplo-
tě. Dlouhodobé výdrže představovaly stohodinové žíhání na příslušné teplotě. Ochlazení pro-
běhlo volně v peci stále pod ochrannou atmosférou argonu. 
 Příprava vzorků k jejich hodnocení 11.1
Po vyjmutí vzorků následovalo jejich rozříznutí opět na řezačce Acutom. Prvé polovi-
ny byly použity pro přípravu metalografických výbrusů, druhé byly uschovány. 
Výše uvedené poloviny vzorků pro výbrusy byly za tepla zalisovány do pryskyřice na 
metalografickém lisu Leco PR-4X. Dále proběhla etapa konvenčního broušení za mokra na 
brusce Leco GPX300 s využitím unašeče s centrálním přítlakem a brusných papírů. Etapu 
broušení poté vystřídala etapa mechanického leštění na stejném zařízení pomocí sady leštících 
pláten, na které byla nanesena vrstva diamantové pasty zrnitosti 3 μm a následně 0,7 μm a 
smáčena lihem. Po mechanickém leštění bylo aplikováno mechanicko-chemické leštění OP-S 
využívající suspenzi s koloidními částicemi SiO2. Při finální operaci bylo použito ultrazvuko-
vé čističky s pracovní kapalinou líh k odstranění případných nečistot. 
 Metodika pozorování 11.2
Na výbrusech vzorků byly pořízeny snímky pomocí metalurgického invertovaného 
světelného mikroskopu Olympus GX 51 s digitální kamerou. Vzorky, u kterých bylo obtížné 
zaostření na světelném mikroskopu Olympus, byly nafoceny na mikroskopu Zeiss AXI0, kte-
rý umožňuje proostření a sestavení obrazu z více rovin a dosáhnout tudíž lepších výsledků. Na 
pořízených snímcích byla poté provedena prahováním obrazová analýza k orientačnímu urče-
ní porezity vzorků v softwaru ImageJ (obr. 11.2). 
Obr.  11.1 Držák vzorků 




Po pozorování na světelných mikroskopech následovalo pouhličení výbrusů pro ra-
strovací elektronový mikroskop Zeiss Ultra Plus. Ten byl použit z důvodu mnohonásobně 
vyšší hloubky ostrosti a dalším výhodám oproti světelné mikroskopii. U všech vzorků proběh-
lo pozorování v módu zpětně rozptýlených elektronů (BSE) pro předběžnou orientaci, neboť 
BSE nesou především informaci o prvkovém složení a jejich energie je přímo úměrná atomo-
vému číslu prvků. Světlejší oblasti tedy obsahují prvky s vyšším atomovým číslem než oblasti 
tmavší. Dále bylo provedeno pozorování v módu sekundárních elektronů (SE), které nesou 
informaci o topografii a umožňují podrobné zobrazení složitých tvarů. Po těchto módech ná-
sledovala bodová i liniová energiově disperzní analýza emitovaného charakteristického RTG 
záření (EDS analýza) ze vzorků a určení přehledné plošné distribuce prvků (mappingu). 
 
  
Obr.  11.2 Prahování v softwaru ImageJ 




12 Výsledky dlouhodobých a krátkodobých expozic 
Jak již bylo výše zmíněno, dlouhodobé teplotní výdrže znamenaly 100hod. žíhání 
v peci proplachované argonem o průtoku 0,5 l.min-1 a závěrečné volné ochlazení v peci za 
stálého proplachování. Postupně byl tento typ žíhání proveden na teplotách 300, 450, 500, 
550 a 600 °C u všech typů depozitů. 
V této práci jsou dále uváděny pro názornost a pro srovnání struktury vzniklé krátko-
dobým žíháním. Ty jsou nafoceny pouze na světelném mikroskopu bez pozdějších analýz na 
SEM. Podmínky žíhání byly stejné jako u dlouhodobých testů – proplachování pece argonem 
o průtoku 0,5 l.min-1 a následné volné ochlazení v peci za stálého proplachování. Setrvání na 
teplotách bylo 2 hod. 
 Depozit Fe-Al 12.1
Na následujícím obr. 12.1 je sled snímků ze světelného mikroskopu z postupně vzrůs-
tajících teplot dlouhodobého žíhání (300, 450, 500 a 550 °C). Snímek vzorku z teploty 600 °C 



























Obr.  12.1 Struktura nástřiků Fe-Al po 100hod. žíhání na teplotě: a) 300 °C, b) 450 °C, c) 500 °C a d) 550 °C 
(měřítko 100 μm) 





Ze snímků je patrná tendence růstu porezity se vzrůstající teplotou žíhání. Pomocí ob-
razové analýzy byly určeny následující orientační hodnoty porezit, které tuto tendenci potvr-
dily: 
 3,2 % pro žíhání při 300 °C 
 4,8 % pro žíhání při 450 °C 
 12,7 % pro žíhání při 500 °C. 




12.1.1 Teplota 300 °C 
Srovnáme-li strukturu z této teploty se strukturou nevyžíhaného depozitu na obr. 10.2 
a), dojdeme k závěru, že se od sebe takřka neliší. Rozdílem je pouze porezita, která v tomto 
případě dosáhla hodnoty 3,2 %. Mapping na obr. 12.2 b) dokazuje, že nedošlo k reakci, při 
níž by vznikla příslušná intermetalická sloučenina. Částice jsou ostře oddělené od matrice bez 
jakékoliv zreagované oblasti na rozhraní částice/matrice, tento fakt je potvrzen průběhem čá-
rové analýzy přes několik částic na obr. 12.2 c). Složení plynoucí z mappingu se skládá z 
čistého železa, hliníku, kyslíku a křemíku. Křemík pochází z uvíznutých částeček z použitých 
brusných papírů při výrobě výbrusu konvenční metodou. 
Na obr. 12.2 a) jsou znázorněna místa, kde proběhla bodová analýza. Bodové analýzy 
(1), resp. (2), uvnitř částice, resp. v matrici stvrzují prvotní poznatky z mappingu. Jejich vý-










































Na závěr je na obr. 12.3 uvedeno srovnání výsledků s krátkodobými zkouškami, kon-
krétně s teplotami 250 a 350 °C. Tyto struktury jsou takřka shodné, liší se pouze porezitami, 
které mají opačnou tendenci oproti dlouhodobým testům, tzn. pohled na strukturu z 250 °C 
prozrazuje vyšší porezitu než z teploty 350 °C. U obou typů testování jsou uvedené teploty 













 Prvek At.% Hm.% 
Bodová analýza 1: Fe 100 100 
Bodová analýza 2: Al 100 100 
c) 
Obr.  12.2 Analýzy vzorku z 300 °C – a) místa bodových analýz, b) mapping, c) čárová analýza 
a) b) 
Tab.  12.1 Výsledky bodových analýz vzorku z 300 °C 

















12.1.2 Teplota 450 °C 
Výsledky analýz prováděných na tomto vzorku jsou téměř stejné jako u vzorku žíha-
ného při 300 °C. Z výsledků mappingu na obr. 12.4 b) vyplývá, že opět nedošlo 
k proreagování mezi základními komponentami. Částice jsou tvořeny výhradně železem 
(modrá) a matrice hliníkem (zelená). Místy vystupuje v chemickém složení Si, který je pro-
duktem brousicího procesu. Rozhraní částice/matrice je opět ostré. Tvrzení o ostrém rozhraní 
a nevzniku intermetalické sloučeniny ani na rozhraní dokazuje průběh liniové analýzy na obr. 
12.4 c). 
Výsledky bodové analýzy uvnitř částice (analýza (1)) a matrice (analýza (2)) jsou uve-
deny v tab. 12.2. Z těchto výsledků je tedy zřejmé, že opravdu nedošlo k reakci mezi Fe a Al 
a vzniku intermetalické sloučeniny. Teploty 300 a 450 °C jsou nejspíše nízké pro rozběhnutí 















Obr.  12.3 Srovnání struktur dlouhodobých a krátkodobých zkoušek (měřítko 100 μm) – a) 100 hod. na 
300 °C, b) 2 hod. na 250 °C, c) 2 hod. na 350 °C 
c) 
a) b) 
























Na závěr je na obr. 12.5 opět uvedeno srovnání s 2hod. žíháním na stejné teplotě. Mi-
krostruktury jsou téměř totožné, bez náznaků vzájemné reakce mezi Fe a Al. Jediným rozdí-
lem je nižší porezita v případě vzorku z krátkodobého žíhání. Tato teplota je tudíž taktéž ne-













 Prvek At.% Hm.% 
Bodová analýza 1: Fe 100 100 
Bodová analýza 2: Al 100 100 
 
c) 
Obr.  12.4 Analýzy vzorku ze 450 °C – a) místa bodových analýz, b) mapping, c) čárová analýza 
Tab.  12.2 Výsledky bodových analýz vzorku z 450 °C 
Obr.  12.5 Srovnání struktur dlouhodobých a krátkodobých zkoušek (měřítko 100 μm) – a) 100 hod. na 
450 °C, b) 2 hod. na 450 °C  
a) b) 





12.1.3 Teplota 500 °C 
Z pohledu na snímek mikrostruktury z této teploty (obr. 12.1 c)) pořízeného na světel-
ném mikroskopu je zřejmé, že patrně došlo ke vzájemné reakci mezi výchozími složkami de-
pozitu, neboť původní částice nabobtnaly a je možné rozlišit dle odlišného zabarvení více 
fází. Tento předpoklad potvrzuje i snímek ze SEM na obr. 12.6. Pro potvrzení této domněnky 













Na obr. 12.7 b) se nachází výsledky mappingu. Z nich jsou patrné překryvy oblastí 
výskytu prvků Fe a Al, což svědčí o existenci vzniklé intermetalické sloučeniny. Pro její bližší 
určení byly provedeny bodové EDS analýzy, jejichž konkrétní místa jsou znázorněna na obr. 
















Obr.  12.7 Analýzy vzorku z 500 °C - a) místa bodových analýz, b) mapping 
a) b) 
Obr.  12.6 Snímek ze SEM - mód BSE (měřítko 250 μm) 




Z tab. 12.3 je zřejmé, že analýza (2) potvrzuje vznik intermetalické sloučeniny. Pokud 
bychom vynesli hodnoty 71,3 at.% Al a 28,7 at.% Fe spolu s teplotou 500 °C do fázového 
diagramu, nacházeli bychom se v oblasti intermetalika Fe2Al5. Částice jsou tvořeny z větší 









12.1.4 Teplota 550 °C 
U tohoto vzorku došlo k zajímavému jevu. Vytvořila se tenká vrstvička po celém ob-
vodu, která jakoby představovala obálku vzorku. Její znázornění ze světelného mikroskopu je 
na obr. 12.8, podrobnější snímek se nachází na obr. 12.1 d). Tuto obálku bylo možné vy-
brousit, avšak zbytek vzorku nikoliv. Střed vzorku byl černý a docházelo k vydrolování částic 









Na obr. 12.9 se nachází snímky této tenké vrstvičky pořízené na SEM. Tloušťka obál-








 Prvek At.% Hm.% 
Bodová analýza 1: Al 100 100 
Bodová analýza 2: 
Al 71,3 54,6 
Fe 28,7 45,4 
Bodová analýza 3: Fe 100 100 
Obr.  12.9 Snímky ze SEM – a) mód SE (měřítko 100 μm), b) mód BSE (měřítko 20 μm) 
a) b) 
Obr.  12.8 Vytvořená obálka vzorku z 
550 °C (měřítko 1000 μm) 
Tab.  12.3 Výsledky bodových analýz vzorku z 500 °C 





Pro identifikaci příčin, proč došlo k tomuto jevu, byly provedeny bodové analýzy, je-
jichž rozmístění je znázorněno na obr. 12.10 a), a mapping na obrázku b). Výsledky bodo-
vých analýz jsou uvedeny v tab. 12.4. Z těchto výsledků vyplývá, že došlo k nadměrné oxi-
daci vzorku. Možnou příčinou této oxidace je narušení ochranné atmosféry během žíhání, 
které mohlo být způsobeno snížením těsnosti zátek v trubkové peci. Každopádně došlo ale-
spoň k malé reakci mezi Fe a Al. Ta je doložena výsledky analýzy (3), ve které vystupuje 13,1 
at.% Fe a 62,1 at.% Al. Tyto koncentrace a teplota odpovídají ve fázovém diagramu oblasti 
výskytu směsi FeAl + FeAl2. Nicméně strukturně nebylo možné tyto fáze rozlišit, tudíž by 





























 Prvek At.% Hm.% 
Bodová analýza 1: 
Si 77,6 66,4 
O 22,4 33,6 
Bodová analýza 2: 
Fe 1,9 5,2 
Al 26,4 32,8 
O 55,2 40,7 
Si 16,5 21,3 
Bodová analýza 3: 
Fe 13,1 25,8 
Al 62,1 59,2 
O 22,9 12,9 
Si 1,9 2,1 
Bodová analýza 4: 
Al 96,5 97,9 
O 3,5 2,1 
a) b) 
Obr.  12.10 Analýzy vzorku z 550 °C – a) místa bodových analýz, b) mapping 
Tab.  12.4 Výsledky bodových analýz vzorku z 550 °C 




Na závěr je nutné opět provést srovnání mezi dlouhodobou a krátkodobou zkouškou. 
Snímky pro srovnání mikrostruktur ze stejné teploty, ale odlišných teplotních výdrží, jsou na 
obr. 12.11. Struktura z krátkodobé zkoušky nejeví známky reakce mezi Fe a Al a tedy vzniku 













12.1.5 Teplota 600 °C 
Tento vzorek nebylo možné nafotit na světelném mikroskopu. Již při pouhém dotyku 
docházelo k totální destrukci na prášek. Tudíž musel být zvolen jiný postup k vytvoření vý-
brusu. Vzorek byl umístěn na kapku pryskyřice a prostřednictvím vysoké porezity vzorku a 
kapilárních sil došlo k nasátí této pryskyřice do vzorku. Malé množství pryskyřice bylo poté 
nakapáno i svrchu. Zatuhlá pryskyřice tímto způsobem zpevnila skelet vzorku. Výsledná směs 
byla poté klasicky zalisována a zhotoven výbrus, který mohl být následně nasnímán na SEM 
díky větší hloubce ostrosti. 
Z obr. 12.12 a) jsou patrné tři odlišné oblasti v morfologii jednotlivých částic. Snímek 












Obr.  12.12 Vzorek z 600 °C - a) místa bodových analýz, b) mapping 
Obr.  12.11 Srovnání struktur dlouhodobých a krátkodobých zkoušek (měřítko 100 μm) – a) 100 hod. 
na 550 °C, b) 2 hod. na 550 °C 
a) b) 




Výsledky bodových analýz sumarizovaných v tab. 12.5 dokazují právě tři rozdílné 
části ve struktuře částic. Analýza (1) uvádí složení 87,8 at.% Fe a 12,2 at.% Al, což by dle 
fázové diagramu a teploty 600 °C odpovídalo fázi αFe. Dle analýzy (2) bychom se ve stejném 
diagramu nacházeli v oblasti výskytu intermetalika FeAl. A nakonec dle poslední analýzy (3) 









Na obr. 12.13 se nachází snímky struktur z teplot 650, 700 a 750 °C z krátkodobých 
zkoušek. Na rozdíl od dlouhodobého testu při 600 °C, u kterého se vzorek při sebemenším 
dotyku rozpadal, u krátkodobých zkoušek za vyšších teplot se teprve teď projevily výrazné 
změny ve struktuře. Vzorky byly kompaktní, avšak s výraznou porezitou, jak je zřejmé ze 
snímků. Pro určení chemického složení a identifikaci případných intermetalických sloučenin 
















 Prvek At.% Hm.% 
Bodová analýza 1: Fe 87,8 93,7 
Al 12,2 6,3 
Bodová analýza 2: 
Fe 57,9 74,0 
Al 42,1 26,0 
Bodová analýza 3: 
Fe 30,1 47,1 
Al 69,9 52,9 
Tab.  12.5 Výsledky bodových analýz vzorku z 600 °C 
a) b) 
c) 
Obr.  12.13 Srovnání struktur s krátkodobými zkouškami (měřítko 100 μm) – a) 2 hod. na 650 °C, b) 2 hod. 
na 700 °C, c) 2 hod. na 750 °C 




 Depozit Ni-Al 12.2
Obr. 12.14 znázorňuje struktury nástřiků Ni-Al ze světelného mikroskopu po 100hod. 
expozici na teplotách 300, 450, 500 a 550 °C. Snímek struktury vzorku z teploty 600 °C neby-

























Při pohledu na struktury výše lze opět spatřit růst porezity s růstem teploty žíhání. Ori-
entační hodnoty porezit určené obrazovou analýzou jsou následující: 
 1,2 % pro žíhání při 300 °C 
 15,1 % pro žíhání při 450 °C 
 23,0 % pro žíhání při 500 °C 
 26,2 % pro žíhání při 550 °C. 




Obr.  12.14 Struktura nástřiků Ni-Al po 100hod. žíhání na teplotě: a) 300 °C, b) 450 °C, c) 500 °C a d) 550 °C 
(měřítko 100 μm) 




12.2.1 Teplota 300 °C 
Struktura získaná při této teplotní expozici se téměř neliší od původního nástřiku na 
obr. 10.2 b). Jediným rozdílem je mírný nárůst porezity na 1,2 %. Tyto poznatky potvrzují 
EDS analýzy z elektronového mikroskopu.  
Na obr. 12.15 jsou výsledky mappingu prvků. V chemickém složení vystupuje nikl 
(zelená), hliník (červená) a kyslík (žlutá). Dle mappingu je zřejmé, že nedošlo ke vzájemné 
reakci mezi Ni a Al. Hranice mezi těmito prvky jsou ostré. Na dalším obr. 12.16 b) je potvr-











Pro definitivní ověření žádné neuskutečněné vzájemné reakce byly provedeny bodové 
analýzy matrice (analýza (2)) a částice (analýza (1)), přičemž zkoumaná místa jsou zobrazena 
na obr. 12.16 a). Výsledky, že částice jsou tvořeny pouze Ni a matrice Al bez vzájemného 












Obr.  12.15 Mapping vzorku žíhaného při 300 °C 
Obr.  12.16 Analýzy - a) místa bodových analýz, b) liniová analýza 
a) b) 












12.2.2 Teplota 450 °C 
Na snímku struktury na obr. 12.14 b) je možno na první pohled rozlišit dle zabarvení 
více fází, na rozdíl od vzorku žíhaného při 300 °C. Lze tedy soudit, že zřejmě došlo ke vzniku 
příslušné intermetalické sloučeniny. Došlo i k razantnějšímu nárůstu porezity (15,1 %). Pro 
získání více podrobností o vzniklé sloučenině je nutno provést chemické analýzy. Na obr. 























 Prvek At.% Hm.% 
Bodová analýza 1: 
Ni 98,9 99,5 
Al 0,3 0,1 
Si 0,7 0,4 
Bodová analýza 2: 
Ni 0,4 0,8 
Al 97,4 97,9 




Obr.  12.17 Snímky ze SEM vzorku žíhaného při 450 °C: a) mód SE (měřítko 100 μm), b) mód SE (měřítko 
10 μm), c) mód BSE (měřítko 10 μm), d) mód BSE (měřítko 20 μm) 
Tab.  12.6 Výsledky bodových analýz vzorku z 300 °C 




Na obr. 12.18 b) se nachází výsledky mappingu vzorku žíhaného při 450 °C. Snímky 
dosvědčují, že došlo ke vzniku intermetalické sloučeniny. Hranice mezi částicemi a matricí již 
není ostrá, ale dochází k plynulému přechodu z hliníkové matrice přes vytvořené intermetali-
kum až po oblast obsahující pouze Ni, jež se nachází v úzkém středu částic. Dle výsledků 
chemických bodových analýz (tab. 12.7), jejichž místa jsou znázorněna na obr. 12.18 a), se 
potvrzuje, že matrice je tvořena čistým Al, následuje přechodová oblast obsahující intermeta-
likum, jehož chemické složení bylo stanoveno na 86,3 at.% Al a 13,7 at.% Ni, a poté střed 
původních částic složený z čistého Ni. Tento střed částic nebývá ale pravidelný, často došlo 
k úplnému proreagování částic bez existence zmíněného niklového středu. Rozhraní matri-
ce/intermetalikum je téměř vždy alespoň z části napadeno oxidy hliníku (bodová analýza (4)). 
Po vynesení koncentrace 13,7 % Ni a teploty 450 °C do fázového diagramu Al-Ni na obr. 5.1 
[19] zjistíme, že tyto hodnoty odpovídají oblasti, kde figuruje směs Al + NiAl3. Nicméně 

























Na obr. 12.19 se nachází srovnání struktur obou typů testů. U obrázku b) lze spatřit na 
rozhraní matrice a částic počátky jejich vzájemné reakce. Avšak čas, který je nezbytný ke 
vzniku intermetalické sloučeniny reakcí výchozích složek, je u tohoto vzorku nedostatečný. 
 Prvek At.% Hm.% 
Bodová analýza 1: Al 100 100 
Bodová analýza 2: 
Ni 13,7 25,5 
Al 86,3 74,5 
Bodová analýza 3: Ni 100 100 
Bodová analýza 4: 
Al 25,0 36,0 
O 75,0 64,0 
a) b) 
Obr.  12.18 Analýza vzorku ze 450 °C - a) místa bodových analýz, b) mapping 
Tab.  12.7 Výsledky bodových analýz vzorku ze 450 °C 




Tento fakt dokazuje dlouhodobý test a snímek a), u kterého došlo ke vzniku intermetalik, jak 












12.2.3 Teplota 500 °C 
Na obr. 12.20 se nachází snímek struktury vzniklé žíháním při 500 °C pořízený na 
SEM v módu BSE. Morfologie částic je podobná jako u předešlé teploty 450 °C, tj. „středo-
vá“ morfologie. Lze tedy předpokládat existenci intermetalické sloučeniny jako u minulého 












Pro bližší určení změn ve struktuře byly provedeny bodové analýzy. Jejich rozmístění 








Obr.  12.19 Srovnání struktur dlouhodobých a krátkodobých zkoušek (měřítko 100 μm) – a) 100 hod. 
na 450 °C, b) 2 hod. na 450 °C 
Obr.  12.20 Snímek ze SEM - mód BSE (měřítko 250 μm) 















Výsledky ukazují, že ve struktuře se vyskytuje několik typů intermetalik. Budeme-li 
postupovat směrem do středu částic, narazíme postupně na několik izolovaných vrstev tvoře-
ných odlišnými intermetaliky. Jsou jimi Ni2Al3 z analýzy (1), NiAl z analýzy (2), NiAl3 
z analýzy (3). Ve středu částic se opět nachází čistý Ni. Tento pozvolný přechod přes řadu 










12.2.4 Teplota 550 °C 
Z pohledu na strukturu ze světelného mikroskopu na obr. 12.14 c) je opět hned zřejmé, 
že došlo k vzájemné reakci mezi niklem a hliníkem. Snímky ze SEM na obr. 12.22 to jen 








 Prvek At.% Hm.% 
Bodová analýza 1: 
Ni 40,3 59,5 
Al 59,7 40,5 
Bodová analýza 2: 
Ni 51,4 67,3 
Al 48,6 32,7 
Bodová analýza 3: 
Ni 74,9 86,6 
Al 25,1 13,4 
Bodová analýza 4: Ni 100 100 
a) b) 
Obr.  12.22 Snímky ze SEM vzorku žíhaného při 550 °C – a) mód SE (měřítko 100 μm), b) mód BSE (mě-
řítko 10 μm) 
Tab.  12.8 Výsledky bodových analýz vzorku z 500 °C 
Obr.  12.21 Analýzy vzorku z 500 °C – a) místa bodových analýz, b) liniová analýza 
a) b) 




Mapping na obr. 12.23 b) taktéž jako u vzorku žíhaného při 450 °C ukazuje, že existu-
je určitá přechodová oblast, kde došlo ke vzájemné reakci mezi Ni a Al. Čárová analýza zná-
zorněná na obr. 12.23 c) verifikuje tento předpoklad. Přechod z matrice do jádra je pozvolný. 
Pro úplné určení a identifikaci přítomných fází byly provedeny bodové analýzy, jejichž místa 
jsou vyobrazena na obr. 12.24 a sumarizované výsledky zaznamenány v tab. 12.9. Matrice je 
opět čistě hliníková, úzký střed je tvořen čistým Ni a přechod mezi těmito dvěma fázemi je 




























 Prvek At.% Hm.% 
Bodová analýza 1: Al 100 100 
Bodová analýza 2: 
Ni 25,5 41,7 
Al 74,5 58,3 
Bodová analýza 3: Ni 100 100 
a) b) 
Obr.  12.23 Vzorek z 550 °C – a) snímek ze SEM, b) mapping, c) čárová analýza 
c) 
Tab.  12.9 Výsledky bodových analýz vzorku z 550 °C 




Pokud vyneseme koncentraci 25,5 at.% z analyzované přechodové oblasti a teplotu 












Na obr. 12.25 se nachází srovnání vzniklých struktur dlouhodobé a krátkodobé teplot-
ní zkoušky. Struktury a) a b) vykazují společný znak – středovou morfologii, kdy střed částic 
tvořený čistým Ni je obklopen intermetalikem a celý tento komplex je obepnut Al matricí. 
Z výsledků dlouhodobé zkoušky lze soudit, že i u krátkodobé zkoušky budou podobné vý-
sledky analýz. U struktury b) navíc došlo k většímu nabobtnání částic. Struktura c) je nejspíše 
pokročilejším stádiem struktury b). Téměř zanikly původní hranice částic a došlo ke snížení 












Obr.  12.24 Místa bodových analýz vzorku z 550 °C (měřítko 50 μm) 
b) a) 













12.2.5 Teplota 600 °C 
Snímky struktury tohoto vzorku nebylo taktéž možné pořídit na světelném mikrosko-
pu. Docházelo ke stejné destrukci jako u nástřiku Fe-Al žíhaného při 600 °C. Tudíž musel být 
použit stejný postup k vytvoření výbrusu jako u Fe-Al. Tedy lehké rozmělnění vzorku, jeho 
umístění na kapku pryskyřice, dokapání pryskyřice svrchu a působením kapilárních sil ke 
zpevnění vzorku. Následně bylo aplikováno klasické zalisování za tepla. Na obr. 12.26 se 










V chemickém složení vystupuje tedy Ni, Al a Si. Ve struktuře dle zabarvení snímku ze 
SEM můžeme rozlišit více fází. Pro jejich identifikaci byly provedeny bodové analýzy, jejichž 




Obr.  12.26 Vzorek z 600 °C (měřítko 50 μm) – a) snímek ze SEM, b) mapping 
a) b) 
Obr.  12.25 Srovnání struktur dlouhodobých a krátkodobých zkoušek – a) 100 hod. na 550 °C, b) 2 
hod. na 620 °C, c) 2 hod. na 670 °C 
c) 














V tab. 12.10 jsou uvedeny výsledky těchto bodových analýz. Díky vynesení výsledků 
analýzy (1) do fázového diagramu a teploty 600 °C můžeme prohlásit, že se jedná o interme-
talikum Ni2Al3. Analýza (2) uvádí složení cca 1:3 ve prospěch Al v případě at.%. Díky tomu 
můžeme identifikovat právě sloučeninu NiAl3, jedná se o složení téměř stechiometrické. 








Na obr. 12.28 jsou uvedeny snímky struktur z krátkodobých zkoušek na teplotách 620 
a 650 °C. Tyto struktury prozrazují na světelném mikroskopu nejspíše jednofázové složení. 
Tento poznatek by bylo nutné ověřit chemickou EDS analýzou. Opět je znatelný nárůst pore-
zity. 
  
 Prvek At.% Hm.% 
Bodová analýza 1: 
Ni 38,6 57,7 
Al 61,4 42,3 
Bodová analýza 2: 
Ni 25,3 42,4 
Al 74,7 57,6 
Bodová analýza 3: 
Ni 2,0 5,4 
Al 6,6 8,2 
O 59,1 44,0 
Si 32,3 42,4 
Tab.  12.10 Výsledky bodových analýz vzorku z 600 °C 
Obr.  12.27 Místa bodových analýz vzorku z 600 °C (měřítko 50 μm) 
a) b) 
Obr.  12.28 Srovnání se strukturami z krátkodobé zkoušky – a) 2 hod. na 620 °C, b) 2 hod. 650 °C 




  Depozit Ti-Al 12.3
Obr. 12.29 znázorňuje struktury nástřiků po 100hod. expozicích na teplotách 300, 450, 
500 a 550 °C pořízených na světelném mikroskopu. Snímek vzorku z teploty 600 °C nebylo 

























Se zvyšující se teplotou žíhacích expozic roste i porezita vzorků. S využitím obrazové 
analýzy byly určeny následující hodnoty porezit: 
 0,8 % pro žíhání při 300 °C 
 2,7 % pro žíhání při 450 °C 
 57,5 % pro žíhání při 500 °C 
 47,6 % pro žíhání při 550 °C. 





Obr.  12.29 Struktura nástřiků Ti-Al po 100hod. žíhání na teplotě: a) 300 °C, b) 450 °C, c) 500 °C a d) 550 °C 
(měřítko 100 μm) 




12.3.1  Teplota 300 °C 
Na rozdíl od předešlých nástřiků, došlo u Ti-Al ke strukturním změnám již při nejnižší 
aplikované teplotě žíhání. Ze snímku pořízeného na světelném mikroskopu na obr. 12.29 a) 
jsou pozorovatelné výrazné změny ve tvaru částic oproti struktuře as-deposited Ti-Al nástřiku 
na obr. 10.2 c). Zatímco původní částice výchozího nástřiku měly silně nepravidelný charak-
ter, částice vyžíhaného depozitu mají tendenci zhutňovat se a koagulovat. Z toho lze usoudit, 
že mohlo dojít k reakci mezi výchozími fázemi a vzniku intermetalické sloučeniny, která by 
způsobila tyto změny ve struktuře. Porezita byla určena na hodnotu 0,8 %. Na obr. 12.30 jsou 












Pro určení výskytu prvků byl proveden mapping, jehož výsledky jsou uvedeny na obr. 
12.31 b). Světlé modré části jsou Ti, zelené Al a fialové Si. Křemík v chemickém složení vy-
stupuje opět jako důsledek konvenční metody přípravy výbrusů. Z mappingu nelze zcela 
přesně určit oblasti, kde se překrývá Ti a Al a kde tedy došlo ke vzniku intermetalika. Pro toto 
korektnější určení byla tedy provedena čárová analýza, jejíž průběh je na obr. 12.31 c). Z této 
analýzy přechodu hliníkové matrice a Ti částic vychází jejich vzájemné neostré rozhraní. Ono 
zakolísání v průběhu liniové analýzy svědčí o existenci intermetalické sloučeniny zatím ne-
známého typu. Pro zjištění typu byly provedeny bodové analýzy, jejichž rozmístění je uvede-












Obr.  12.30 Snímky ze SEM vzorku z 300 °C (mód SE) - a) měřítko 100 μm, b) měřítko 20 μm 
a) b) 
a) b) 






























Bodová analýza (1) dokazuje, že rostoucí částice jsou obklopeny hliníkovou matricí. 
Analýza (2) ukazuje, že jako v případě depozitů Ni-Al, tak i v tomto případě je střed částic 
tvořen čistým kovem, tedy zde titanem. Na rozhraní hliníkové matrice a částic došlo k reakci 
za vzniku intermetalické sloučeniny. Bodové analýzy (3) a (4) ukazují rozdílné složení, tudíž 
nejspíše došlo ke vzniku dvou rozdílných intermetalik. Analýza (3) dokládá chemické složení 
81,3 at.% Al a 18,7 at.% Ti. Jestliže vyneseme koncentraci hliníku a teplotu 300 °C do fázo-
vého diagramu na obr. 4.1 [6], ocitne se tento průsečík v oblasti existence směsi Al + TiAl3. 
Lze tedy hovořit o vzniku intermetalické sloučeniny TiAl3. Analýza (4) dokládá jiné chemic-
ké složení, 60,5 at.% Al a 39,5 at.% Ti. Jestliže analogicky jako v předešlé analýze vyneseme 
tyto hodnoty a teplotu do fázového diagramu, získáme průsečík v oblasti směsi TiAl + TiAl2. 
Strukturně nebylo možné uvedené fáze rozlišit. Pro tento účel by bylo potřeba provést RTG 
difrakci. 
Obr.  12.31 Vzorek z 300 °C - a) snímek ze SEM, b) mapping, c) li-
niová analýza přechodu 
c) 
Obr.  12.32 Místa bodových analýz (měřítko 50 μm) 












12.3.2  Teplota 450 °C 
Snímek této struktury ze světelného mikroskopu na obr. 12.29 b) ukazuje mnohem 
větší tendenci koagulace částic než u vzorku žíhaného při 300 °C. Porezita však vystoupala na 
2,7 %. Obr. 12.33 obsahuje snímky ze SEM v zobrazovacím módu SE. V případě obrázku b) 
s větším zvětšením lze pozorovat dle různých odstínů šedé rozdílné fáze. Tyto poznatky po-
tvrzuje mapping na obr. 12.34 b). Na jeho výsledcích lze pozorovat překryv oblastí výskytu 
prvků Ti a Al, jež svědčí o existenci intermetalické sloučeniny. Přítomnost intermetalika se 
projevuje i v liniové analýze na obr. 12.34 c). Částice projevují nárůst svého objemu na úkor 
matrice. Křemík se ve výsledcích mappingu nachází v důsledku konvenční přípravy výbrusu. 
  
 Prvek At.% Hm.% 
Bodová analýza 1: Al 100 100 
Bodová analýza 2: Ti 100 100 
Bodová analýza 3: 
Al 81,3 71,0 
Ti 18,7 29,0 
Bodová analýza 4: 
Al 60,5 46,3 
Ti 39,5 53,7 
Tab.  12.11 Výsledky bodových analýz vzorku z 300 °C 
a) b) 
Obr.  12.33 Snímky ze SEM vzorku z 450 °C (mód SE) - a) měřítko 100 μm, b) měřítko 10 μm 
a) b) 













Pro ověření vzniku intermetalických sloučenin v tomto vzorku byly provedeny bodové 
analýzy, jejichž rozmístění je znázorněno na obr. 12.35 a výsledky sumarizovány v tab. 
12.12. Analýzy (1) a (2) dokládají, že matrice je čistě hliníková, resp. střed částic z čistého 
titanu. Jejich rozhraní je tvořeno zreagovanou oblastí tvořenou 60,4 at.% Al a 39,6 at.% Ti. 
Jestliže opět tato data spolu s teplotou 450 °C přeneseme do fázového diagramu na obr. 4.1 








 Prvek At.% Hm.% 
Bodová analýza 1: Al 100 100 
Bodová analýza 2: Ti 100 100 
Bodová analýza 3: 
Al 60,4 73,0 
Ti 39,6 27,0 
Obr.  12.34 Vzorek z 450 °C – a) snímek ze SEM, b) mapping, 
c) liniová analýza 
c) 
Obr.  12.35 Místa bodových analýz (měřítko 50 μm) 
Tab.  12.12 Výsledky bodových analýz vzorku z 450 °C 




Na obr. 12.36 je srovnání struktur ze stejné teploty žíhání, ale odlišných výdrží na této 
teplotě. Struktura z krátkodobého experimentu na snímku b) se až na zvětšenou porezitu neliší 
od surového nástřiku bez tepelného zpracování. Struktura dlouhodobého experimentu však 
vykazuje existenci intermetalické sloučeniny. Vše bylo rozebráno výše. Lze tedy učinit závěr, 












12.3.3  Teplota 500 °C 
Oproti předešlému vzorku z 450 °C došlo u tohoto vzorku k extrémnímu nárůstu pore-
zity, jež dosáhla hodnoty až 57,5 %. Na obr. 12.37 je zobrazení této porézní struktury na 
SEM. U této teploty lze pozorovat podobnou morfologii, jaká byla pozorovatelná u žíhaných 















Obr.  12.36 Srovnání struktur dlouhodobých a krátkodobých zkoušek – a) 100 hod. na 450 °C, b) 2 
hod. na 450 °C 
Obr.  12.37 Snímek ze SEM - mód BSE (měřítko 250 μm) 




Pro ověření poznatků o středové morfologii, tj. kdy střed částice z čistého kovu je ob-
klopen intermetalikem, je nutné provést analýzy chemických složení na SEM. Proto byly pro-












Z analýz tohoto vzorku vyplývá, že došlo ke vzniku intermetalické sloučeniny. Vyne-
sením koncentrací 25,8 at.% Ti a 74,2 at.% Al do fázového diagramu Ti-Al bychom zjistili, že 
se jedná o téměř stechiometrickou sloučeninu TiAl3. Střed částic je tvořen čistým Ti dle ana-
lýzy (2). Liniová analýza na snímku b) ukazuje pozvolný přechod z intermetalika do středu 









12.3.4  Teplota 550 °C 
Znázornění této struktury ze světelného mikroskopu na obr. 12.29 d) prozrazuje 
enormní nárůst porezity, jež se zvětšila až na 47,6 % dle obrazové analýzy. Na obr. 12.39 se 
nachází snímky této struktury pořízené na SEM. Zejména snímek b) s větším zvětšením uka-
zuje přítomnost více fází v morfologii částic. Pro posouzení rozležení prvků byl proveden 
mapping, výsledky jsou uvedeny na obr. 12.40 b). Lze pozorovat sklon ke zmenšování veli-
kosti středu deponovaných částic. Opět dochází k překryvu oblastí výskytu prvků Ti a Al, ve 





 Prvek At.% Hm.% 
Bodová analýza 1: 
Ti 25,8 38,2 
Al 74,2 61,8 
Bodová analýza 2: Ti 100 100 
Bodová analýza 3: Al 100 100 
Tab.  12.13 Výsledky bodových analýz vzorku z 500 °C 
Obr.  12.38 Analýzy vzorku z 500 °C - a) místa bodových analýz, b) liniová analýza přechodu v částicích 
b) a) 














Pro objasnění typu vzniklých intermetalických sloučeniny byly provedeny bodové ana-
lýzy chemického složení, jejichž rozmístění je znázorněno na obr. 12.40 a) a výsledky shrnu-
ty v tab. 12.14. Analýza (1), resp. (3), dokazuje, že částice jsou obklopeny hliníkovou matricí, 
resp. úzký střed částic je tvořen pouze titanem. Analýza (2) dokládá chemické složení 56,9 
at.% Al a 43,1 at.% Ti. Z fázového diagramu by tyto koncentrace a teplota představovaly ob-
last výskytu TiAl + TiAl2. Analýza (4) dokládá chemické složení 76,2 at.% Al a 23,8 at.% Ti, 









 Prvek At.% Hm.% 
Bodová analýza 1: Al 100 100 
Bodová analýza 2: 
Al 56,9 42,6 
Ti 43,1 57,4 
Bodová analýza 3: Ti 100 100 
Bodová analýza 4: 
Al 76,2 64,7 
Ti 23,8 35,3 
Obr.  12.39 Snímky ze SEM vzorku z 550 °C – a) mód SE (měřítko 100 μm), b) mód BSE(měřítko 10 μm) 
a) b) 
Obr.  12.40 Vzorek z 550 °C – a) místa bodových analýz, b) mapping 
a) b) 
Tab.  12.14 Výsledky bodových analýz vzorku z 550 °C 




Na obr. 12.41 je uvedeno srovnání struktur dlouhodobého a krátkodobého typu žíhání. 
Dvouhodinové žíhání na teplotě 550 °C nevykazuje až na zvýšenou porezitu výrazné změny 
ve struktuře oproti původnímu depozitu. Kdežto u dvouhodinové výdrže na 560 °C můžeme 
pozorovat změny ve struktuře ve formě úbytku původních částic Ti. Tento jev je nejspíše za-
příčiněn vzájemnou reakcí mezí Ti a Al, která spotřebovává právě Ti z částic. Pro objasnění 


















12.3.5  Teplota 600 °C 
Tento vzorek byl opět připraven stejným způsobem jako předešlé vzorky žíhané při 
600 °C. Na obr. 12.42 je snímek této struktury ze SEM a výsledky mappingu. V morfologii 
částic jsou rozeznatelné různé fáze. V částicích dochází dle mappingu k překryvu oblastí vý-




Obr.  12.41 Srovnání struktur dlouhodobých a krátkodobých zkoušek – a) 100 hod. na 550 °C, 
b) 2 hod. na 550 °C, c) 2 hod. na 560 °C 
a) b) 
c) 














Pro identifikaci vzniklých sloučenin byl vzorek podroben několika bodovým analý-















Výsledky prozrazují přítomnost intermetalických sloučenin. Analýza (1) uvádí 73,5 
at.% Al a 26,5 at.% Ti, což by svědčilo o existenci TiAl3. Koncentrace 66,2 at.% Al a 33,8 
at.% Ti z analýzy (2) odpovídají intermetaliku TiAl2. Pokud budeme dále pokračovat, tak ve 
sledu bodových analýz došlo postupně ke vzniku směsi TiAl + TiAl2 z analýzy (3), Ti3Al + 
TiAl z analýzy (4), intermetalika Ti3Al z analýzy (5), směsi αTi + Ti3Al z analýzy (6) a k za-
chování čistého Ti z analýzy (7). 
  
a) b) 
Obr.  12.42 Vzorek z 600 °C - a) snímek ze SEM (měřítko 100 μm), b) mapping 
Obr.  12.43 Místa bodových analýz vzorku z 600 °C (mě-
řítko 10 μm) 















Na obr. 12.44 je uvedeno srovnání se strukturami krátkodobého žíhání, konkrétně s 
teplotami 620 a 650 °C. Na obou snímcích je patrný extrémní nárůst porezity. Struktura a) je 
nejspíše jednofázová, dle pohledu na snímek ze světelného mikroskopu. Struktura b) ale jeví 
známky dvoufázové struktury. Teplota 650 °C se pohybuje na hranici teploty tání hliníku. Pro 
přesnější posouzení by bylo nutné provést podrobnější analýzy. 
  
 Prvek At.% Hm.% 
Bodová analýza 1: 
Al 73,5 61,0 
Ti 26,5 39,0 
Bodová analýza 2: 
Al 66,2 52,4 
Ti 33,8 47,6 
Bodová analýza 3: 
Al 59,8 45,5 
Ti 40,2 55,5 
Bodová analýza 4: 
Al 44,1 30,8 
Ti 55,9 69,2 
      
Bodová analýza 5: 
Al 30,6 19,9 
Ti 69,4 80,1 
Bodová analýza 6: 
Al 13,8 8,4 
Ti 86,2 91,6 
Bodová analýza 7: Ti 100 100 
Tab.  12.15 Výsledky bodových analýz vzorku z 600 °C 
a) b) 
Obr.  12.44 Srovnání se strukturami z krátkodobé zkoušky – a) 2 hod. na 620 °C, b) 2 hod. 650 °C 




13 Diskuze výsledků 
Na externě připravených depozitech Fe-Al, Ni-Al a Ti-Al metodou cold spray bylo 
provedeno dlouhodobé a krátkodobé teplotní žíhání s cílem vzniku intermetalických sloučenin 
a fází. Na vzorcích po dlouhodobém žíhání (100 hod.) byly provedeny detailní analýzy ke 
zjištění přítomnosti intermetalik. Krátkodobé zkoušky posloužily pouze pro srovnání. Analý-
zy na SEM prokázaly vznik intermetalických sloučenin a fází, přičemž podrobnosti jejich 
vzniku jsou shrnuty dále. 
 Iniciace a postup reakcí mezi výchozími složkami 13.1
Objemové depozity Fe-Al, Ni-Al a Ti-Al vyrobené metodou cold spray byly podrobe-
ny žíhání. K iniciaci reakcí mezi výchozími komponentami nástřiků došlo u jednotlivých dru-
hů depozitů za různých teplot.  
V případě materiálu Fe-Al se počáteční známky přítomnosti intermetalické sloučeniny 
projevily až u žíhací teploty 500 °C. Důkazem je snímek na obr. 13.1 a) ze světelného mikro-
skopu. Z analýz vyplynulo, že vzniklá intermetalická sloučenina je Fe2Al5. U nižších teplot se 
konečné struktury téměř nelišily od struktury surového nástřiku, tj. nedošlo ke vzájemné reak-
ci mezi výchozími složkami Fe a Al. Analýzy vzorků žíhaných za vyšších teplot naopak pro-
kázaly vznik dalších intermetalických sloučenin. U vzorku z 600 °C byly ve struktuře deteko-
vány intermetalika FeAl a FeAl2. Vyšší žíhací teplota usnadňuje difúzi, která způsobuje další 
pohyb atomů železa a hliníku, zánik sloučeniny Fe2Al5, která nejspíše není nejstabilnější za 
daných podmínek, protože došlo ke vzniku právě FeAl a FeAl2. Tyto sloučeniny mají tedy 
nižší Gibbsovu energii než Fe2Al5. 
V případě materiálu Ni-Al se první vzájemná reakce mezi Ni a Al prokázala u teploty 
450 °C. Vznikla zajímavá „středová“ morfologie částic (obr. 13.1 b)) podobná morfologii 
v článku T. Novoselové [39]. Skládala se z nezreagovaného jádra částic složeného z čistého 
Ni, jež bylo obepnuto vytvořeným intermetalikem. Tyto částice se dále nacházely v Al matri-
ci. Jako první výsledek reakce za teploty 450 °C byl vznik směsi Al + NiAl3. Tuto směs však 
nebylo možné strukturně rozlišit. Se vzrůstajícími teplotami žíhání a tedy se snižujícími se 
nároky na difúzi došlo ke vzniku několika intermetalických sloučenin. V případě teploty 500 
°C se původní částice Ni vlivem difúze Al rozdělily na izolované vrstvy složené 
z jednotlivých intermetalických sloučenin. Budeme-li uvažovat směr z Al matrice do středu 
částic obsahující čistý Ni, měnilo se složení intermetalických sloučenin postupně od nejbohat-
ších na množství Al po méně bohaté. Konkrétně se u teploty 500 °C vytvořily v uvažovaném 
směru sloučeniny Ni2Al3, NiAl a NiAl3, pěkně oddělené ve třech vrstvách (viz obr. 12.21). 
Sloučeniny Ni2Al3 a NiAl se ale u vyšších teplot, tj. 550 a 600 °C, již neprokázaly. Za vyšších 
teplot je jedinou a tedy i nejstabilnější vzniklou intermetalickou sloučeninou NiAl3. 
V případě materiálu Ti-Al, na rozdíl od předešlých dvou typů, byly první náznaky re-
akce mezi výchozími složkami Ti a Al detekovány již u nejnižší aplikované teploty, tj. u 300 
°C. Potvrzením je snímek struktury z této teploty na obr. 13.1 c). Dalším důkazem bylo vý-
razné nabobtnání původních částic Ti, které měly v surovém depozitu silně nepravidelný tvar. 
Částice navíc projevovaly tendenci koagulovat se. Z EDS analýz na SEM bylo potvrzeno, že 
na rozhraní částic s hliníkovou matricí vznikla vrstva složená ze směsi Al + TiAl3, která pře-
cházela přes vrstvu méně bohatou na Al, tj. obsahující směs TiAl + TiAl2, až do jádra obsahu-
jícího čistý Ti. Strukturně však nebylo možné tyto jednotlivé vrstvy a sloučeniny rozlišit. Pro 
tento účel by bylo nutné provést RTG difrakce. Za teploty 450 °C došlo k výraznějšímu shlu-
kování částic a vzniku oddělených center (obr. 12.34 a)). Hranice původních částic zůstaly 
stále zřetelné. Právě na těchto hranicích byla detekována směs TiAl + TiAl2. Se zvyšujícími 




se teplotami expozic docházelo v částicích k postupnému izolování vrstev složených 
z jednotlivých intermetalik. Důkazem je snímek ze SEM na obr. 12.43, na kterém jsou tyto 
oddělné vrstvy jasně zřetelné. Vrstvy si vytvořily uspořádání dle klesající koncentrace Al ve 
složení jednotlivých intermetalik ve směru do středu původních částic Ti. Konkrétně tedy 
vrstvy TiAl3 → TiAl2 → TiAl + TiAl2 → TiAl + Ti3Al → Ti3Al → αTi + Ti3Al. Na již jme-
novaném obr. 12.43 lze snadno strukturně rozpoznat směs αTi + Ti3Al. Jedná se o tuhý roz-
tok αTi a vněm vznikající precipitáty Ti3Al. Tento fakt přináší poznatek, že buď s ještě delší-
mi výdržemi na teplotě 600 °C a nebo s vyšší aplikovanou teplotou by bylo docíleno zreago-
vání i úzkého středu částic, ve kterém se nachází čistý Ti. 
Intermetalika vzniklá za nižších teplot byla nestechiometrická. Se vzrůstajícími teplo-
tami žíhání však docházelo ke zvyšování jejich uspořádanosti díky snazší difúzi a intermeta-
lické sloučeniny se stávaly víceméně stechiometrickými. 
Z výše rozebraných událostí, které nastaly v uvedených materiálech, lze usoudit, že je 
možné docílit vzniku zcela intermetalického materiálu prostřednictvím reakční syntézy ele-




















Obr.  13.1 Struktury, které projevují první známky reakcí – a) Fe-Al teplota 500 °C, b) Ni-Al teplota 
450 °C, c) Ti-Al teplota 300 °C 





Expozicí vzorků na žíhacích teplotách došlo k nárůstu jejich počátečních porezit. U 
nižších teplot, tj. 300 a 450 °C, nebyl tento nárůst až na výjimku nástřiku Ni-Al tak razantní. 
Vyšší teploty způsobily skokový nárůst porezit. Vývoj těchto hodnot porezit je zesumarizován 
v tab. 13.1. Morfologie vytvořených pórů byla otevřená. 
Hlavní z příčin vzniku těchto pórů je Kirkendallův jev, který byl rozebrán v kap. 8.3. 
Tento jev nastává v případě rozdílných difuzivit prvků účastněných difúzního pochodu. Bo-
hužel existuje malé množství experimentálních dat ke stanovení difúzních koeficientů Fe, Ni a 
Ti v Al. Nicméně existují reporty (např. [40]), ve kterých je doloženo, že difuzivita Al je v Ti, 
TiAl a TiAl3 vyšší než difuzivita Ti, podobně i v případě Ni a Fe. Z toho vyplývá, že atomy 
Al difundují na místa Ti, Ni a Fe rychleji než atomy Ti, Ni a Fe na místa Al. Tuto nerovnová-
hu v toku atomů kompenzuje protisměrný tok vakancí k toku atomů Al právě na stranu Al. 
Dochází tedy ke vzniku vakantních míst na straně Al, vakance mají navíc tendenci se shluko-
vat a vytvářet tedy póry. 
Dalším možným mechanismem vzniku pórů je vznik bublin plynů rozpuštěných v po-
užitých prášcích. K takové kontaminaci prášků může dojít při mletí například v ochranné at-
mosféře argonu. Vzhledem k tomu, že vzniklá porezita ve všech vzorcích je otevřená, není 
možné zhodnotit, do jaké míry a zda vůbec se tento mechanismus vzniku pórů vyskytoval. 
Doložen je tento mechanismus například u feritických ODS materiálů, které po výdržích na 
teplotách dosahujících 1000 °C vykazují přítomnost pórů, které se ale také vysvětlují relaxací 
napětí v materiálu po extrudování [41]. Ani tento mechanismus nelze vyloučit, ani potvrdit. 
Materiál depozitů je po nástřiku cold spray velmi silně plasticky deformovaný, má vysokou 
hustotu bodových poruch. Je tedy nutné připustit, že tyto mechanismy se mohly, byť okrajo-
vě, na vzniku celkové porezity podílet. 
Nárůst porezity v materiálu je spojen také s nárůstem vnějšího rozměru vzorků. Vzhle-
dem k tomu, že teploty žíhání nebyly takové, aby mohlo docházet k masívnímu vypařování 
materiálu vzorku, došlo vznikem porezity k rozprostření materiálu do většího objemu. Tento 
jev nebyl přesně kvantitativně sledován, ale při vyjímání vzorků z držáku v peci po ukonče-
ném žíhání bylo zjevné, že vzorek, který původně volně v držáku ležel, je po žíhání v držáku 
zapřený o hrany a došlo k nárůstu vnějších rozměrů viditelnému pouhým okem. 
 
 
 Homogenní materiál 13.3
Jelikož se během žíhání ve všech materiálech uplatňoval Kirkendallův jev, jehož dů-
sledkem byla tvorba pórů, docházelo ke zvyšování heterogenity vyžíhaných depozitů. Pokud 
by bylo požadavkem získat homogenní intermetalický materiál s nízkou porezitou cestou re-
akční syntézy deponovaných elementárních prášků, je nezbytné použít pokročilejší technolo-
gie než pouhé žíhání těchto depozitů. V potaz by připadala technologie HIP, která je úspěšně 
Depozit/teplota As-
deposited 
300 °C 450 °C 500 °C 550 °C 600 °C 
Fe-Al 0,3 3,2 4,8 12,7 - - 
Ni-Al 0,3 1,2 15,1 23,0 26,2 - 
Ti-Al 0,4 0,8 2,7 57,5 47,6 - 
Tab.  13.1 Porezity vzorků v [%] 




používaná při sintrování keramiky. Vysoký tlak využitý při této metodě by měl eliminovat 
tvorbu pórů v materiálu. Další aplikovatelnou metodou by mohlo být extrudování, tj. extruzní 
reakční syntéza (MARES) [42]. Tato metoda ve svých počátečních krocích využívá mecha-
nickou aktivaci prášku následovanou stlačením prášků. Tyto kroky by mohly být přeskočeny 
díky depozici prášků metodou cold spray a pokračováno extruzí za zvýšené teploty.  
 Rizika v podobě atmosféry 13.4
Ve výsledcích mappingu všech vzorků se objevuje kyslík navzdory použité ochranné 
atmosféře argonu během celého procesu žíhání. Následkem je u některých vzorků značná oxi-
dace, jako příklad je možné uvést vzorek Fe-Al žíhaný při 550 °C či vzorky všech typů depo-
zitů žíhaných při 600 °C, u kterých byla oxidace nejmarkantnější a způsobila destrukci celých 
vzorků. Evidentní bylo, že k oxidaci došlo především v objemu materiálu než na jeho po-
vrchu. Příčinou oxidace je nejspíše nedokonalé utěsnění pece či možný vstup vodních par do 
pece z kádinky s vodou, přes kterou probublával Ar ven do exteriéru. Jako pomocný mecha-
nismus oxidace lze předpokládat tvorbu pórů v důsledku Kirkendallova jevu, jež vytvořily 
průchozí cestu pro difundující kyslík směrem do středu vzorků.  
Řešením problému oxidace vzorků by mělo být důkladnější utěsnění pece během žíhá-
ní, ačkoliv byl vstup a výstup na peci utěsněn gumovými zátkami. Ke zvážení připadá, jestli 
nezvýšit i průtoky Ar. 
 
 Použití vytvořených materiálů 13.5
Vytvořené otevřené porezity ve vzorcích by bylo možné efektivně využít. Této úvaze 
by odpovídalo několik možností: 
 kompozity s intermetalickou matricí (např. infiltrace nízkotavitelnými kovy – 
Al), které by nabízely vysokou tuhost s udržením nízké hmotnosti, 











 „Nízkoteplotní“ metodou cold spray byly v externí laboratoři vytvořeny z elementár-
ních prášků objemové depozity Fe-Al, Ni-Al a Ti-Al. Tyto nástřiky byly poté podrobeny 
krátkodobému a dlouhodobému difúznímu žíhání s cílem vzniku intermetalických fází. Před-
mětem práce byl popis mikrostruktur vzniklých dlouhodobým žíháním, struktury 
z krátkodobých zkoušek sloužily pro srovnání a nebyly předmětem detailních analýz této prá-
ce. Dlouhodobé stohodinové žíhání bylo postupně provedeno u všech typů depozitů za teplot 
300, 450, 500, 550 a 600 °C. Celkem bylo tedy vytvořeno 15 vzorků dlouhodobého žíhání, na 
kterých proběhlo pořízení snímků jejich struktur pomocí světelné a elektronové mikroskopie a 
následně EDS analýzy lokálního chemického složení na SEM. Získané poznatky lze shrnout 
následovně: 
 K iniciaci vzájemných reakcí mezi výchozími složkami depozitů došlo u jednotli-
vých materiálů za různých teplot. Nejreaktivnějším nástřikem byl Ti-Al, u něhož se 
první známky vzniku intermetalických sloučenin projevily již za nejnižší použité 
teploty, tj. 300 °C. Poté následoval nástřik Ni-Al (450 °C) a nakonec Fe-Al až s 
teplotou 500 °C. 
 Reakční difúzní syntézou bylo docíleno vzniku intermetalik. Ve strukturách se 
avšak stále nacházela místa obsahující čisté nezreagované kovy i po nejvyšší teplo-
tě žíhání. 
 V případě nástřiku Fe-Al byly celkově detekovány intermetalické sloučeniny 
Fe2Al5, FeAl a FeAl2. 
 U nástřiku Ni-Al se vytvořila zajímavá středová morfologie částic, tvořená nezrea-
govaným jádrem obsahujícím čistý Ni, obklopeným intermetalikem a dále hliníko-
vou matricí. Celkově byly detekovány intermetalické sloučeniny NiAl3, Ni2Al3 a 
NiAl. 
 V případě nástřiku Ti-Al byly celkově detekovány intermetalické sloučeniny TiAl3, 
TiAl2, TiAl a Ti3Al. Konkrétně u vzorku z teploty 600 °C se vytvořily v morfologii 
částic izolované vrstvy složené z jednotlivých intermetalik a v jádře složeného 
z čistého Ti došlo k precipitaci Ti3Al. 
 Se zvyšující se teplotou žíhání rostla i porezita vzorků, způsobená patrně zejména 
Kirkendallovým jevem. 
 Nástřiky žíhané při 600 °C byly značně postiženy oxidací, ačkoliv byla použita 
ochranná atmosféra argonu během celého procesu. Výsledky těchto experimentů 
tedy nejsou použitelné a bude nutné žíhání opakovat. 
 K dosažení kompaktního intermetalického materiálu by bylo zapotřebí použít po-
kročilejší technologie (HIP). Nebo porézní materiál infiltrovat taveninou. 
 Vzniklé porézní materiály by bylo možné využít k výrobě kompozitů s intermeta-
lickou matricí, filtrů či katalyzátorů. 
 Z výše zmíněných faktů lze usoudit, že je možné docílit vzniku zcela intermetalic-
kého materiálu prostřednictvím reakční syntézy z objemových nástřiků elementár-
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Seznam použitých zkratek a symbolů 
 
Zkratky 
APB antifázové rozhraní (antiphase boundary) 
bcc mřížka kubická prostorově středěná (body centered cubic) 
BSE zpětně rozptýlené elektrony (backscattered electrons) 
EDS energiově disperzní spektrometr nebo analýza 
fcc mřížka kubická plošně středěná (face centered cubic) 
fct mřížka tetragonální plošně středěná (face centered tetragonal) 
hcp mřížka hexagonální těsně uspořádaná (hexagonal closed packed) 
HIP hot isostatic pressing 
HVOF high velocity oxygen fuel 
MARES mechanically activated reactive extrusion synthesis 
RTG rentgenové záření 
SE sekundární elektrony (secondary electrons) 
SEM rastrovací elektronový mikroskop (scannig electron microscope)  
SME tvarová paměť (shape memory effect) 
 
Symboly 
D difúzní koeficient [m2.s-1] 
J difúzní tok [kg.m-2.s-1] 
Ms začátek martenzitické transformace (martenzit start) 
Tm teplota tání 
  
  
  
 
